Формирование структуры, фазового состава и свойств при термическом и деформационном воздействии аустенитно-ферритной стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т для упругих элементов : дис. … канд. техн. наук : 05.16.01 by Левина, А. В.
 
 
Федеральное государственное автономное образовательное учреждение  
высшего профессионального образования  
«Уральский федеральный университет имени первого  
Президента России Б.Н. Ельцина» 
 
На правах рукописи 
 
ЛЕВИНА АННА ВЛАДИМИРОВНА 
 
ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ, ФАЗОВОГО СОСТАВА И СВОЙСТВ 
ПРИ ТЕРМИЧЕСКОМ И ДЕФОРМАЦИОННОМ ВОЗДЕЙСТВИИ 




05.16.01 – Металловедение и термическая обработка металлов и сплавов 
 




                                                     Научный руководитель: 
доктор технических наук, профессор 
                                                                  Мальцева Людмила Алексеевна 
 
 





ВВЕДЕНИЕ ...................................................................................................................... 5 
ГЛАВА 1 ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ, ФАЗОВОГО СОСТАВА И 
СВОЙСТВ В АУСТЕНИТНО-ФЕРРИТНЫХ СТАЛЯХ...............................................  
(аналитический обзор) .................................................................................................. 12 
1.1 Краткая характеристика аустенитно-ферритных сталей ................................. 12 
1.2 Принципы легирования ....................................................................................... 16 
1.3 Выделение вторичного аустенита ...................................................................... 24 
1.4 Выделение упрочняющих и охрупчивающих фаз .............................................. .. 
в аустенитно-ферритных сталях ............................................................................... 27 
1.5 Влияние горячей и холодной пластической деформации .............................. .… 
на структуру и свойства аустенитно-ферритных сталей ....................................... 31 
1.6 Термическая обработка ДКС .............................................................................. 33 
1.7 Хладностойкость cталей ...................................................................................... 34 
1.8 Релаксационная стойкость .................................................................................. 36 
1.9. Постановка задачи .............................................................................................. 37 
ГЛАВА 2 МАТЕРИАЛ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ ......................................... 41 
2.1 Термическая обработка ....................................................................................... 41 
2.2 Холодная пластическая деформация ................................................................. 42 
2.3 Физико-механические свойства исследуемых сталей ...................................... 47 
ГЛАВА 3 СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ В АУСТЕНИТНО-ФЕРРИТНОЙ 
СТАЛИ ПРИ НАГРЕВЕ И ОХЛАЖДЕНИИ .............................................................. 54 
ВЫВОДЫ по главе ..................................................................................................... 65 
ГЛАВА 4 ВЛИЯНИЕ ХОЛОДНОЙ ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ НА 
СТРУКТУРУ И СВОЙСТВА СТАЛИ 03Х14Н10К5М2Ю2Т ................................... 66 
4.1 Деформация растяжением исследуемой стали в магнито-измерительном комплексе
 ...................................................................................................................................... 66 
4.2 Физико-механические свойства и фазовый состав деформируемой 
волочением стали ....................................................................................................... 71 
3 
 
4.3 Эволюция структурообразования в аустенитно-ферритной стали при 
деформации волочением ........................................................................................... 76 
4.3 Структура, фазовый состав и физико-механические свойства аустенитно-
ферритной стали при охлаждении до криогенных температур ............................ 81 
4.5 Изменения структуры, фазового состава и физико-механических свойств при 
деформации сжатием аустенитно-ферритной стали от комнатных до 
отрицательных климатических и криогенных температур ................................... 83 
4.6 Схематичная иллюстрация субструктурной эволюции при холодной 
пластической деформации волочением или давлением ........................................ 93 
ВЫВОДЫ по главе ..................................................................................................... 94 
ГЛАВА 5 ИЗУЧЕНИЕ ЭВОЛЮЦИИ СТРУКТУРООБРАЗОВАНИЯ ПРИ 
ВЫСОКИХ ДАВЛЕНИЯХ СО СДВИГОМ В АУСТЕНИТНО-ФЕРРИТНОЙ 
СТАЛИ С РАЗЛИЧНЫМ ИСХОДНЫМ СОСТОЯНИЕМ .................................... 96 
5.1 Формирование структуры и свойств аустенитно-ферритной стали при 
деформации сдвигом под высоким давлением ....................................................... 99 
5.2 Последеформационное старение аустенитно-ферритной стали ................... 105 
5.3 Схема эволюции структурообразования при высоких давлениях со сдвигом
 .................................................................................................................................... 109 
ВЫВОДЫ по главе ................................................................................................... 109 
ГЛАВА 6 МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА И РЕЛАКСАЦИОННАЯ 
СТОЙКОСТЬ АУСТЕНИТНО-ФЕРРИТНОЙ СТАЛИ .......................................... 110 
6.1 Механические свойства ленты из исследуемой стали после 
термопластических обработок ................................................................................ 110 
6.2 Релаксационная стойкость ................................................................................ 115 
ВЫВОДЫ по главе ................................................................................................... 119 
ЗАКЛЮЧЕНИЕ ........................................................................................................... 120 
СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ ........................................................................................... 122 
ПРИЛОЖЕНИЕ I ...................................................................................................... 135 
Исследование свойств и разработка технологии изготовления тончайшей 
проволоки из аустенитно-ферритной стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т ..................... 135 
4 
 
ПРИЛОЖЕНИЕ II ....................................................................................................... 138 
Перспективность применения проволоки из аустенитно-ферритных сталей в 
качестве упрочнителей для композиционных материалов с матрицей из 
алюминиевых сплавов ................................................................................................ 138 





Актуальность темы исследования. В связи с тенденцией миниатюризации 
изделий в промышленности, в том числе в приборостроении, точном 
машиностроении и медицине возникает необходимость в создании новых 
современных инструментов и микроинструментов, упругих элементов, пружин и 
игл, изготовленных из проволоки и ленты тонких сечений. Используемые в 
настоящее время для изготовления упругих элементов и пружин стали 
аустенитного класса типа 12Х18Н8Т и мартенситного 30Х13, 40Х13 не в полной 
мере удовлетворяют требованиям, предъявляемым к материалам, используемым 
для этих целей. Они имеют недостаточно высокий уровень механических свойств, 
коррозионной стойкости и теплостойкости, а также не обладают хорошей 
технологичностью, необходимой для получения проволоки тонких и тончайших 
сечений.  
Аустенитно-ферритные стали, условно называемые дуплексные 
коррозионно-стойкие стали – ДКС, среди современных высокопрочных 
металлических материалов занимают заметное место. Они имеют ряд 
преимуществ перед аустенитными коррозионно-стойкими сталями, основными из 
которых являются более высокие прочностные свойства в термообработанном 
(закаленном) состоянии, отсутствие склонности к росту зерна при сохранении 
двухфазной структуры и меньшая склонность к межкристаллитной коррозии 
[1…4]. Сфера применения аустенитно-ферритных сталей чрезвычайно обширна. 
Вследствие уникального сочетания прочностных и пластических свойств, 
вязкости и коррозионной стойкости ДКС успешно используются в различных 
отраслях промышленности, в химической, нефтехимической, нефтегазовой 
(особенно для изделий, которые эксплуатируются в хлоридсодержащих средах), 
целлюлозно-бумажной, пищевой, фармацевтической, текстильной, в атомной 
энергетике и т.д. [5…8]. Возможность замены сталей аустенитного 12Х18Н10 и 




Однако промышленные дуплекс стали имеют ряд недостатков, такие как 
образование σ-фазы и 475-градусная хрупкость. Эти недостатки накладывают 
существенные ограничения на режимы и технологию производства изделий из 
этих сталей [9…15]. В связи с этим, регулярно проводятся международные 
конференции по проблемам аустенитно-ферритных сталей, им посвящено 
большое количество исследований, написан ряд книг и обзоров [1,2, 12…17]. 
Исследовательские организации и фирмы ведущих стран мира продолжают 
совершенствовать составы и технологии производства ДКС. В связи с этим 
представляется актуальным решение задачи по изучению формирования 
структуры, фазового состава и свойств, при термическом и деформационном 
воздействии, алюминийсодержащей аустенитно-ферритной стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т [18,19], которая в связи с особенностями её легирования 
лишена вышеуказанных недостатков. Для выяснения некоторых структурных 
особенностей были разработаны и изучены отдельно стали аустенитного и 
ферритного классов [20,21] на Fe-Cr-Ni основе. 
Степень разработанности темы исследования. В предлагаемой для 
исследования аустенитно-ферритной стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т [18,19]  частичная 
замена хрома на другой ферритообразующий элемент – алюминий – не только 
позволила сохранить необходимое для аустенитно-ферритных сталей соотношение 
фаз (50:50), но и привела к подавлению процесса образования σ-фазы [13]. Как 
показали некоторые предварительные исследования [22,23,81,82,120], изучаемая 
сталь обладает необходимой прочностью, твердостью в сочетании с повышенной 
технологичностью и высокой коррозионной стойкостью и, в связи с 
вышеизложенным, могла бы быть использована для изготовления упругих 
элементов и пружин. Однако для пружинных материалов важное значение имеют 
такие специфические свойства как сопротивление малым пластическим 
деформациям, повышенная релаксационная стойкость и ряд других вопросов, 
связанных со структурообразованием, которые для данной стали не были изучены. 
В связи с тем, что области применения пружин и упругих элементов из 
коррозионно-стойких сталей достаточно широки и простираются от криогенных до 
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повышенных температур, особый интерес могут представлять эффекты, 
обусловленные протеканием фазовых превращений в ходе нагружения, как при 
комнатных, так и отрицательных температурах.  
Целью данной работы является исследование структурообразования, 
фазового состава и свойств аустенитно-ферритной стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т на 
основных технологических этапах термической и деформационных обработок (при 
различных схемах нагружения) в широком интервале температур для расширения 
областей применения пружин и упругих элементов.  
В работе были поставлены и решены следующие задачи: 
1. Установить температурно-временные условия выделения вторичного 
аустенита при закалке и охлаждении с изотермической выдержкой в интервале 
температур 1100…700 °С перегретой стали, а также её повторном нагреве для 
выдачи рекомендаций по температурам проведения горячей пластической 
деформации стали.  
2. Проанализировать влияние деформации на структуру и свойства 
аустенитно-ферритной стали после деформационных обработок по различным 
схемам нагружения. 
3. Исследовать поведение аустенитно-ферритной стали под нагрузкой от 
комнатных до отрицательных климатических и криогенных температур.  
4. Определить режим температурно-деформационной обработки, 
обеспечивающий наиболее высокие упругие свойства исследуемой стали и 
повышенную релаксационную стойкость при рабочих температурах до 400 °С в 
условиях нагружения. 
Научная новизна  и теоретическая ценность работы заключается в том, 
что впервые в результате комплексных экспериментальных исследований 
методами электронно-микроструктурного, рентгеноструктурного анализов, 
терморентгенографии, а также изучения физико-механических свойств, получены 
новые научные результаты на исследуемой аустенитно-ферритной стали: 
1. На основе изучения структуры и фазовых превращений при различных 
схемах нагружения (растяжение, волочение, сжатие, сдвиг под давлением), 
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показано, что при любых схемах нагружения по мере увеличения степени 
обжатия деформация, начавшаяся в аустенитной фазе, приводит к образованию 
микродвойникования, дислокационно-ячеистой структуры, а затем 
фрагментированной структуры и мартенсита деформации.  
2. Установлено, что видимого пластического течения δ-феррита при 
низких и умеренных степенях деформации (до 40%) не происходит, дальнейшее 
увеличение степени деформации (выше 80%) приводит к искривлению 
межфазных границ аустенит/δ-феррит, увеличению плотности дислокаций δ-
феррита и его фрагментации. 
3. Установлено, что деформация под высоким давлением со сдвигом 
приводит к замене в δ-феррите частиц интерметаллидной фазы (Fe,Ni)Al 
сферической формы на кубоидную и ромбическую. 
4.  Выявлены высокие потенциальные технологические возможности 
поведения исследуемой аустенитно-ферритной стали в условиях чрезвычайно 
высоких деформаций. 
5. Определен режим температурно-деформационной обработки (закалка + 
деформация ~75% + старение 500 °С), обеспечивающий максимально высокие 
упругие свойства исследуемой стали и повышенную релаксационную стойкость 
при рабочих температурах до 400 °С в течение 50 ч в условиях нагружения. 
6. Выявлено, что аустенит исследуемой стали обладает термической 
стабильностью в широком интервале температур от криогенных до 500 °С. 
Практическая значимость работы. На основании проведенных 
исследований были разработаны и выданы практические рекомендации, которые 
использованы при разработке технологии получения высокопрочной тонкой 
проволоки из исследуемой аустенитно-ферритной стали, предназначенной для 
упругих элементов, а также для упрочнителей для композиционных материалов с 
матрицей из алюминиевого сплава. Следует отметить, что в случае низкой 
металлоемкости изделия увеличение легированности стали не приводит к 
существенному удорожанию высокопрочной проволоки, предназначенной для 
производства упругих элементов или пружин. Разработанная технология 
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позволила сократить число (технологических переделов) промежуточных 
смягчающих отжигов, что позволит снизить себестоимость продукции. 
Изготовлена проволока и различный медицинский стержневой инструмент, 
проведены полупромышленные испытания, которые показали высокий уровень 
физико-механических свойств и коррозионной стойкости медицинского 
инструмента из стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т по сравнению с мединструментом из 
сталей 30Х13, 12Х18Н8Т. 
Методология и методы исследования. Методологической основой 
послужили труды ведущих отечественных и зарубежных ученых в области 
разработки составов и технологий аустенитно-ферритных сталей, научные 
положения теории термической обработки, механизмов деформационного 
упрочнения и распада пересыщенных твердых растворов. Большая роль при этом 
отводится многочисленным экспериментам по достижению высокопрочного 
состояния на проволочных и ленточных образцах. 
Для решения поставленных задач в диссертационной работе использованы 
следующие методы: металлография, просвечивающая электронная микроскопия, 
дифференциальная сканирующая калориметрия, испытания на одноосное 
растяжение, сжатие и сдвиг под высоким давлением, испытания на ударную 
вязкость, световой и электронный фрактографический анализ, а также магнитный 
и рентгеноструктурный.  
На защиту выносятся основные положения и результаты: 
1. Особенности формирования структуры, фазового состава при закалке от 
разных температур в воде и повторном нагреве в интервал температур 300…700 
°С, а также при изотермической выдержке предварительно перегретой стали в 
интервале температур 1100...700 °С. 
2. Данные по влиянию холодной пластической деформации растяжением, 
волочением, сжатием (давлением) при комнатной и отрицательных 
климатических температурах на протекание деформационно-индуцированных 
фазовых превращений в исследуемой стали. 
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3. Эволюция структуры в результате деформации сдвигом при высоком 
давлении исходно закаленной, исходно состаренной и перестаренной стали, а 
также влияние последеформационного старения на структуру, фазовый состав и 
свойства. 
4. Анализ влияния степени стабильности структуры на упругие свойства и 
релаксационную стойкость аустенитно-ферритной стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т. 
Достоверность результатов исследования обеспечивается 
воспроизводимостью результатов опытов, согласованием их с известными 
литературными данными, применением комплекса современных методов 
исследования и использованием современных приборов анализа фазового состава, 
структуры и свойств. 
Апробация диссертационной работы. Основные положения работы 
доложены на 24-х международных конференциях: «Высокие давления - 2008», г. 
Судак, сентябрь 2008 г.; Уральская школа-семинар металловедов-молодых 
ученых (2008; 2009; 2010; 2012; 2013; 2014 гг.); «Физика прочности и 
пластичности материалов», г. Самара, июнь 2009 г.; International conference “Hot 
Forming of Steels & Product Properties”. Grado, Italy. 13-16 September 2009 г.; The 
6th International Conference on Advanced Materials and Processing. ICAMP6, 19-23 
July 2010, China, Lijiang; Современные металлические материалы и технологии 
(СММТ’2011), Санкт-Петербург, июнь 2011 г.; «Euromat 2011» 12-15 September 
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Современные металлические материалы и технологии (СММТ’2013) Санкт-
Петербург, июнь 2013 г.; Интерактивная научно-практической конференции 
«Инновации в материаловедении и металлургии» (г. Екатеринбург, 2012; 2013; 
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advances in applied physics and materials, Science congress and exhibition, Fethiye, 
Turkey, 24-27 April 2014.  
На 4-х региональных: XIX Петербургские чтения по проблемам прочности, 
Санкт-Петербург: СПбГУ, 2010; научно-техническая конференция «Молодежь и 
наука», Нижний Тагил, май 2011 г; XXI Уральская школа металловедов-
термистов: Актуальные проблемы физического металловедения сталей и сплавов, 
Магнитогорск, 2012; Уральской школы металловедов термистов: Актуальные 
проблемы физического металловедения сталей и сплавов, Орск, 2014. 
Публикации. Основное содержание диссертационной работы 
опубликовано в 22 печатных изданиях, в том числе 7 статей опубликовано в 
рецензируемых изданиях, рекомендованных ВАК РФ. 
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ГЛАВА 1 ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ, ФАЗОВОГО СОСТАВА И 
СВОЙСТВ В АУСТЕНИТНО-ФЕРРИТНЫХ СТАЛЯХ 
(аналитический обзор) 
 
1.1 Краткая характеристика аустенитно-ферритных сталей 
 
В отечественных (ГОСТ 5632-72) и зарубежных стандартах аустенитно-
ферритные стали объединены в самостоятельный структурный класс [24]. 
Аустенитно-ферритные (дуплекс) стали состоят из двух основных фаз – аустенита 
и феррита, примерно в равных количествах. Обе эти фазы вследствие высокого 
содержания в них хрома являются коррозионно-стойкими. Аустенитно-
ферритные стали отличаются от однофазных аустенитных сталей повышенным 
пределом текучести, лучшей свариваемостью и меньшим содержанием 
дефицитного никеля, что делает их весьма перспективным конструкционным 
материалом [1, 25, 26].  
Наличие двухфазной структуры придает сталям аустенитно-ферритного 
класса свойства, которые определяют самостоятельные области их применения.  
Они могут применяться в средах, где аустенитные стали имеют 
недостаточную стойкость, например в хлоридсодержащих растворах. Дуплекс 
стали имеют высокую прочность, поэтому из них можно изготавливать изделия с 
меньшей массой, чем из аустенитных сталей. В результате снижается их 
металлоемкость и экономятся дорогие и дефицитные материалы [25, 26]. 
Интерес к двухфазным аустенитно-ферритным сталям растет с каждым 
годом. Начиная с 1980 годов, с периодичностью от 2-х до 5 лет, по проблемам 
аустенитно-ферритных сталей проводятся международные конференции, а также 
проводится много исследований и работ, посвященных изучению сталей этого 
структурного класса. 
Выделяют три поколения аустенитно-ферритных сталей: к первому 
поколению относятся стали, содержащие < 0,12 %С и стабилизированные 
титаном; ко второму поколению – стали, содержащие < 0,03 % С без 
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стабилизирующих элементов; к третьему поколению – стали с < 0,03 % С – 
нестабилизированные стали, но дополнительно легированные азотом (до 0,35 %) 
[25]. 
Стали первого поколения 08Х22Н6 (ЭП53) и 08Х21Н6М2Т (ЭП54), 
практически не уступают по коррозионной стойкости сталям аустенитного класса 
типа 12Х18Н10Т. Ко второму поколению относятся низкоуглеродистые стали 
типа 03Х23Н6 (ЗИ68) и 03Х22Н6М2 (ЗИ67), разработанные в ЦНИИЧЕРМЕТ им. 
И.П. Бардина, которые имеют значительное преимущество по сравнению со 
сталью 08Х18Н10Т в азотно-фторидных растворах. 
Наилучшим комплексом свойств обладают низкоуглеродистые 
азотсодержащие стали третьего поколения, например, сталь 03Х25Н6АМ3 
(ЗИ130). Эти стали (супер дуплексные коррозионно-стойкие стали – ДКС) 
содержат около 25 % хрома, до 4,0 % молибдена и до 0,3 % азота и имеют очень 
высокую коррозионную стойкость, выражаемую так называемым эквивалентом 
сопротивления питтингу: ЭСП = (%Cr+ 3,3%Mo+ 16%N) > 40 %, что 
соответствует критической температуре питтингообразования > 60 ºС [25]. 
Сегодня ведущими металлургическими фирмами разных стран предлагается 
четыре основные группы низкоуглеродистых азотсодержащих сталей. В порядке 
увеличения сопротивления коррозии и уровня прочностных свойств эти стали 
располагаются в следующей последовательности [24]: 
1. Fe-23Cr-4Ni-0,lN (марки SAF 2304, UR 35N и др.); 
2. Fe-22Cr-5,5Ni-3Mo-0,15N (марки SAF 2205, А903, UR45N, Falc223 и 
др.); 
3. Fe-25Cr-5Ni-2,5Mo-0,17N-Cu (марки 7MoPLUS, Ferralium 255, DP-3 и 
др.); 
4 Fе-25Cr-7Ni-3,5Mo-0,25N-Cu-W (марки Falc 100, SAF2507,UR 52N+). 
Уровень механических свойств сталей 1-й группы равен: σв >600 МПа, 
 σ0,2 > 400 МПа при δ > 25 %. Питтинговый индекс ЭСП (PI) равен 25. Стали 4-й 
группы ("супер") имеют: σв > 800 МПа, σв > 550 МПа при δ > 15 %; РI = 40. 
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Отечественная сталь 03Х25Н6АМЗ по уровню механических и коррозионных 
свойств соответствует лучшим зарубежным сталям этой группы [6, 25…27]. 
В таблицах 1.1 и 1.2 представлены марки отечественных и зарубежных 
аустенитно-ферритных сталей, используемых в промышленности, а также их 
механические свойства [24]. 
Таблица 1.1 - Механические свойства некоторых промышленных марок 
аустенитно-ферритных сталей [24]. 
















03Х24Н6АМ3 390 690 
25 
DMV 18.5 350 600 
DMV 22.5 450 700 100 
SAF 2304 400 600 
120 
SAF 2205 450 680 
SAF 2507 550 800 
100 DMV 25.7N 530 730 




Таблица 1.2 - Химический состав аустенитно-ферритных сталей (мас.%) 





≤ 0,04 1,0...2,0 22,0...24,0 5,3...6,3 - 































5,5...6,5 1,8...2,5 0,20...0,40 
08Х18Г8Н2Т  
(КО-3) 














≤ 0,020 0,05...0,15N 
DMV 18.5  
(UNS S31500) 
1,4...2,0 1,2...2,0 18,0...19,0 4,25...5,25 2,5...3,0 ≤ 0,030 
≤ 0,030 
0,05...0,10N 
DMV 22.5  
(UNS S31803) 
≤ 1,0 
≤ 2,0 21,0...23,0 4,50...6,50 2,5...3,5 ≤ 0,020 0,06...0,20 N 




3,0...5,5 - ≤ 0,040 ≤ 0,040 0,05...0,20N 
SAF 2205  
(UNS S31803) 
≤ 2,0 4,5...6,5 3,0...3,5 
≤ 0,015 
≤ 0,035 0,14...0,20N 
SAF 2507  
(UNS S32750) 





DMV 25.7N  
(UNS S32760) 





SAF 2906  
(UNS S32906) 
28...30 5...7 1,8...2,5 0,40N 
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1.2 Принципы легирования 
 
Система Fe-Cr. Для придания коррозионной стойкости в сталь вводят хром. 
Начиная с содержания не менее 12 мас.% обеспечивается коррозионная стойкость 
сталей, как в атмосферной, так и во многих промышленных средах. Влияние 
хрома на резкое увеличение коррозионной стойкости обусловлено 
скачкообразным повышением электродного потенциала сплавов Fe-Cr при  
12…14 мас.% хрома и связано с его способностью образовывать на поверхности 
металла самозалечивающийся защитный слой окиси стойкой к воздействию 
коррозионных сред [6].  
Хром стабилизирует модификации железа с ОЦК-решеткой и образует 
непрерывные ряды твердых растворов. Область твердых растворов хрома в γ-Fe 
сравнительно низкая и простирается до 13,3 ат.% Cr. Хром снижает температуру 
полиморфного α ↔ γ – превращения железа с 910 до 830 ºС при содержании ~ 7,5 
ат.%. При дальнейшем увеличении содержания хрома эта температура резко 
возрастает. При содержании в сплавах ~ 50 ат.% Cr и температуре ~ 815 ºС 
происходит фазовая перекристаллизация α - твердого раствора с образованием σ-
фазы. Реакция α → σ протекает крайне медленно, и необходимы 
продолжительные выдержки для ее завершения. Фаза σ имеет сложную 
тетрагональную решетку с 30 атомами в элементарной ячейке, и обычно 
образуется в системах на основе переходных металлов и, как правило, обладает 
широкой областью гомогенности. В системе железо-хром эта область при 600 ºС 
простирается от 13 до 49 ат.% Cr. В работах [28…32] уточнены положения формы 
γ-петли в сплавах системы Fe-Cr (Рисунок 1.1). Существующая в этот системе 
область расслоения, показывает, что при повышении температуры α-твердый 
раствор и σ-фаза становятся неустойчивыми и распадаются на твердые растворы с 




Рисунок 1.1 - Диаграмма состояния системы железо – хром (Fe-Cr) [31 ] 
 
Рисунок 1.2 - Часть фазовой диаграммы Fe-Cr. Штрихпунктирные линии 1 
и 2 – линии фазового перехода упорядочение-расслоение. Область существования 
-фазы обозначена как α-твердый раствор в объеме сплавов (αоб) и слой -фазы на 
поверхности (пов) [32] 
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Система Fe-Cr-С(N) [33…36]. Углерод и азот, являются атомами внедрения, 
определяющие уровень свойств коррозионно-стойких сталей. Эти элементы при 
высоких температурах стабилизируют γ-решетку и обеспечивают тем самым 
возможность получения при закалке мартенситной структуры. Однако, 
содержание углерода и азота в сплаве должно быть минимально необходимым, 
чтобы не снизить сопротивление хрупким разрушениям и коррозионным 
воздействиям и не ухудшить технологические параметры стали. Для этого резко 
ограничивают суммарное содержание углерода и азота, применяя специальные 
методы выплавки (чаще всего вакуумные), позволяющие сократить массовую 
долю этих элементов. Легирование азотом системы Fe-Cr приводит к расширению 
γ-области и образованию в супер ДКС в интервале 700…900 ºС нитридов хрома 
типа Cr2N. В изотермических условиях выделения Cr2N являются межзеренными, 
которые не менее опасны, чем пограничные выделения [1]. Следует отметить, что 
количество вводимого азота должно обеспечить его сохранение в твердом 
растворе и только в этом случае обеспечивается высокая коррозионная стойкость 
в стали [33, 36, 41]. 
Система Fe-Ni изучалась в большом количестве исследований [37…39]. 
Никель является одним из основных легирующих элементов высокопрочных 
коррозионно-стойких сталей. Необходимость легирования никелем 
высокопрочных коррозионно-стойких сталей определяется, во-первых, тем, что 
он является аустенитообразующим элементом и позволяет при 
высокотемпературном нагреве под закалку получить аустенитную структуру, 
способную при охлаждении претерпевать мартенситное превращение. Во-вторых, 
никель повышает пластичность мартенситной матрицы вследствие уменьшения 
степени закрепления дислокаций атомами внедрения и снижения сопротивления 
кристаллической решетки движению дислокаций [28, 38,39]. В-третьих, никель, 
образуя интерметаллидные фазы с такими элементами, как Ti, Al и др., 
обеспечивает при старении необходимый уровень упрочнения [38].  
Система Fe-Cr-Ni и Fe-Cr-Ni-C(N). Основой высокопрочных коррозионно-
стойких сталей являются системы Fe-Cr-Ni и Fe-Cr-Ni-C(N). Таким образом, 
19 
 
фазовый состав системы Fe-Cr-Ni определяется аустенитообразующим 
воздействием Ni и феррито- и сигмаобразующим воздействием хрома. Никель в 
хромистых сталях влияет на области стабильности σ-фазы, смещая ее в сторону 
более низких содержаний хрома и более высоких температур. Углерод и азот в 
системе Fe-Cr-Ni-C(N), как и в системе Fe-Cr-C(N), приводят к расширению γ-
области и образованию карбидов (нитридов) хрома [28]. Базовая система Fe-Cr-
Ni-C(N) может дополнительно легироваться как аустенитообразующими 
элементами (Mn, Co, Cu), так и ферритообразующими (Mo, Ti, Al и др.).  
Легирование марганцем. Легирование марганцем проводится на 
аустенитных высокоазотистых сталях с целью повышения концентрации 
усвояемого азота [36] и обеспечивает возможность снижения содержания 
дорогостоящего Ni (при сохранении требуемой структуры и свойств) в сталях 
аустенитного и мартенситного классов. В сплавах, легированных марганцем, при 
охлаждении с температуры закалки может образовываться, наряду с α-
мартенситом, также ε-мартенситная фаза с ГПУ-решеткой типа Mg, имеющая 
меньшую пластичность, чем α-мартенсит. Однако легирование марганцем не 
повышает, в отличие от легирования никелем, пластичность и вязкость 
мартенситной матрицы. Марганец в значительно большей степени, чем никель, 
расширяет область существования σ-фазы, сдвигая границу σ-области в сторону 
более низких содержаний Cr и более высоких температур. Поэтому замена никеля 
марганцем в высокопрочных сталях, как правило, является экономически-
вынужденной мерой и носит ограничительный характер [42,43]. 
Легирование кобальтом. Кобальт как аустенитообразующий элемент, 
подавляющий δ-феррит, в 1,5…2 раза менее эффективен, чем Ni, однако имеет 
перед ним ряд преимуществ. Одно из них состоит в том, что, подавляя δ-феррит, 
кобальт очень слабо снижает мартенситную точку. Поэтому стали, легированные 
кобальтом можно дополнительно легировать такими элементами как Cr, Mo и др., 
повышая тем самым сопротивление коррозионным поражениям и сохраняя 
мартенситную структуру стали.  
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Кроме того, кобальт, в отличие от Ni, не снижает, а несколько повышает 
температуру начала α→γ перехода при нагреве мартенситной матрицы, 
обеспечивая тем самым потенциальную возможность повышения температуры 
эксплуатации жаропрочных сталей. 
В безуглеродистых мартенситностареющих сталях кобальт уменьшает 
растворимость Mo в мартенсите и обеспечивает дисперсионное упрочнение Fe-Cr-
Ni-Co-Mo сталей при сохранении достаточно высокого сопротивления хрупким 
разрушениям [43, 28, 38]. 
Легирование молибденом. Необходимыми компонентами высокопрочных 
коррозионно-стойких сталей, помимо хрома, является молибден и титан, 
элементы, которые также являются ферритообразующими. Роль молибдена 
многогранна. Во-первых, молибден увеличивает пассивацию и химическую 
стойкость коррозионно-стойких сталей, в частности, в восстановительных средах 
и в присутствии Cl-ионов, когда пассивация за счет хрома недостаточна [6]. Во-
вторых, молибден замедляет диффузию атомов внедрения и примесей, особенно 
по границам зерен, предотвращая тем самым выделение зернограничних фаз при 
термической обработке или при сварочных нагревах. В-третьих, Mo замедляет 
разупрочнение мартенситной матрицы при температурах нагрева выше 500 ºC, 
что позволяет получить после отпусков при 500…550 ºC при высокой прочности 
повышенные значения вязкости и коррозионной стойкости. Кроме того, высокое 
содержание Mo в ряде композиций мартенситностареющих сталей обеспечивает 
дисперсионное упрочнение при нагревах в интервалах температур 350…550 ºC и 
высокий комплекс служебных характеристик [28, 38].  
Легирование высокопрочных коррозионно-стойких сталей другими 
ферритообразующими элементами [28, 37,38] решает следующие задачи: 
1. Связывание атомов внедрения в стойкие карбиды, нитриды и 
карбонитриды, нерастворяющиеся при температурах закалки (Nb, V, Ti в 




2. Дисперсионное упрочнение (Ti, Al, V в количестве 0,5-1,5 масс.%, W – в 
количестве 3…5 масс.%). 
3. Упрочнение мартенситной матрицы и повышение сопротивления 
коррозионному растрескиванию (Si в количестве 1,2…3 масс.%). 
Высокопрочные коррозионно-стойкие стали для получения необходимого 
высокого комплекса характеристик прочности, надежности и технологичности 
должны являться многокомпонентными сплавами, содержащими большой набор 
легирующих элементов, которые по-разному влияют на фазовый состав и 
структуру стали. При одновременном введение ферритообразующих и 
аустенитообразующих элементов в сталях могут наблюдаться различные 
структурные и фазовые соотношения.  
Для определения фазового состава сталей существуют структурные 
диаграммы, из которых наиболее распространенной является диаграмма              
А. Шеффлера (Рисунок 1.3). Первоначальный хромовый и никелевый 
эквиваленты рассчитывались по приведенным Шеффлером формулам [46]: 
Crэкв = % Cr + % Mo + 1,5 ∙ % Si + 1,5 ∙ % Nb; 
Ni экв = % Ni + 30∙ % C + 0,5∙ % Mn. 
Пересечение подсчитанных координат хромового и никелевого 
эквивалентов дает оценку структуры стали. 
 
Рисунок 1.3 - Структурная диаграмма А. Шеффлера для 
коррозионно-стойких сталей [46] 
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Однако диаграмма А. Шеффлера имеет ряд существенных недостатков, 
которые уменьшают точность получаемых результатов или делают невозможным 
иногда ее применение. Подробный анализ этих недостатков приведен в работе 
[28]. Большой интерес представляет структурная диаграмма деформируемых 
нержавеющих сталей Я.М. Потака и Е.А. Сагалевич (Рисунок 1.4), которая 
позволяет полуколичественно определить фазовый состав сталей аустенитно-
мартенситного, мартенситно-ферритного и аустенитно-ферритного классов. 
Наиболее существенным отличием этой диаграммы является то, что по осям 
координат откладываются хромовые эквиваленты ферритообразования и 
мартенситообразования, последний рассчитывается по степени влияния всех 
легирующих элементов на температуру начала мартенситного превращения. Для 
расчета эквивалентов приводят следующие формулы [47]: 
Cr
Ф
экв = % Cr – 1,5 ∙ % Ni + 2 ∙ % Si – 0,75 ∙ % Mn – κФ (% C + % N) + 
+ % Mo + 4 ∙ % Al + 4 ∙ % Ti + 1,5 ∙ % V + 1,5 ∙ % W + 0,9 ∙ % Nb – 
– 0,6 ∙ % Co – 0,5∙ % Cu; 
Cr
M
экв = 20 – [% Cr + 1,5 ∙ % Ni + 0,7 ∙ % Si + 0,75 ∙ % Mn – 
– κм (% C + % N) + 0,6 ∙ % Mo + 1,5 ∙ % V +1,1∙ % W + 0,2 ∙ % Co + 
+ 0,2 ∙ % Cu + 1,9 ∙ % Ti – 0,1 ∙ % Al]. 
Значения коэффициентов κф и κм не являются постоянными, а уменьшаются 
с повышением суммы (C + N) в соответствии с кривыми, приведенными в левом 
нижнем углу диаграммы, так как с увеличением содержания (C + N) степень 
аустенитообразующего действия этих элементов уменьшается. Следует 
обязательно помнить, что содержание азота практически во всех коррозионно-
стойких сталях составляет 0,015…0,025 %, поэтому эту величину необходимо 
учитывать при подсчете эквивалентов в тех случаях, когда анализ на азот не 
производится.  
Представленная диаграмма соответствует также и структуре сталей после 
закалки от 1050…1100 С. Эти температуры наиболее часто выбираются при 
термической обработке нержавеющих сталей, так как при этом практически 
полностью растворяются карбиды хрома в нестабилизированных сталях, а 
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интенсивный рост количества δ-феррита обычно наблюдается при более высоких 
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Рисунок 1.4 - Структурная диаграмма Я.М. Потака и Е.А. Сагалевич для 
деформируемых коррозионно-стойких сталей [47] 
  
Для получения более точных результатов необходимо принимать в расчет 
только, то количество легирующих элементов, которое находится в твердом 
растворе после закалки 1050…1100 С. В особенности это относится к таким 
элементам, как углерод, азот, титан, алюминий, ниобий. 
Существенным отличием приведенной структурной диаграммы от 
диаграммы Шеффлера является то, что количество δ-феррита с изменением 
степени легирования стали изменяется весьма неравномерно. Особенно трудно 
подавить появление малых количеств δ-феррита. Поэтому расстояние между 
прямыми, разграничивающими области 0, 10, 20 и более % δ-феррита на 
диаграмме Потака и Сагалевич, показаны неодинаковыми. 
Предложенная диаграмма, несмотря на удовлетворительную сходимость 
расчетных и экспериментальных данных, все же является полуколичественной, 
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так как остаются неучтенными действие примесей металлургического 
производства, ликвационная неоднородность и ряд других факторов. Поэтому 
авторы работы [37] дают следующие пределы по сходимости результатов по 
элементам (масс. %): 0,02...0,2 (C+N); 10…20 Cr; 10 Ni; 1,0 Si; 1,0 Mn; 1,5 Al; 3,0 
Mo; 0,2 Nb; 1,0 Ti; 2,5 Cu; 8,0 Co; 0,5 V; 1,0 W. 
 
1.3 Выделение вторичного аустенита 
 
Феррито-аустенитное превращение может протекать в широком интервале 
температур [1, 48], так как после закалки от высоких температур ДКС содержат 
повышенное количество феррита в структуре. Кроме прямого феррито-
аустенитного превращения при повышенных температурах, существует еще три 
механизма выделения аустенита [1, 13, 16]: 
1. По эвтектоидной реакции δ→σ+γ (700-900 ºС). 
2. В виде видманштеттовых выделений с повышенным содержанием Ni, т.е. 
диффузионным путем, но с ориентационным соотношением Курдюмого-Закса      
(> 650 ºС). 
3. Изотермически, но бездиффузионным путем по мартенситному 
сдвигу с ориентационным соотношением Нишиямы-Вассермана (> 600 ºС) [1, 47]. 
Известно [38, 12, 13], что повышение температуры нагрева в соответствии с 
диаграммой состояния системы Fe-Cr-Ni, как правило, приводит к существенному 
увеличению содержания δ-феррита. Закалка в холодной воде фиксирует 
высокотемпературное соотношение фаз, неотвечающее равновесному при 
комнатной температуре. В процессе отпуска (старения) закаленной стали при 
достаточно высоких температурах, когда диффузионная подвижность атомов 
основных легирующих элементов – хрома и никеля – позволит обеспечить их 
перераспределение между фазами, система будет стремиться к равновесному 
состоянию, которое характеризуется минимальной свободной энергией. 
Парамагнитный аустенит, выделяющийся из δ-феррита при пониженных 
температурах, принято называть вторичным и обозначать γ΄. Скорость 
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образования вторичного аустенита в двухфазных сталях довольно велика и 
зависит от температуры изотермической выдержки. Уже двухминутный нагрев в 
интервале 950…1000 С приводит к окончанию процесса δ → γ превращения, так 
как при дальнейшем увеличении выдержки количество образовавшегося 
вторичного аустенита не меняется. Естественно, что при более низких 
температурах вследствие меньших скоростей диффузии процесс протекает 
медленнее. Так, при 900 С он заканчивается через 10 минут, при 800 С – через 
40 минут, а при 700 С – только через несколько часов (для стали типа Х21Н5Т) 
[12]. 
Микроструктурное исследование показывает наличие выделений 
вторичного аустенита по кристаллографическим плоскостям внутри зерен δ-
феррита и по межзеренным границам. Колонии γ΄ в некоторых участках образуют 
структуру типа видманштеттовой с характерным игольчатым (пластинчатым) 
строением. Такая форма выделяющейся фазы обычно является типичной для 
сдвигового превращения, так как она наиболее благоприятна с точки зрения 
выигрыша свободной энергии, поскольку при этом уменьшается энергия, 
необходимая для деформации матрицы [12].  
Вокруг пластинчатой частицы возникают градиенты составов и 
деформации, которые помогают сохранять плоскую форму выделяющейся 
частицы и препятствуют сфероидизации под влиянием сил поверхностного 
натяжения. Показательно, что пластинчатая форма зерен γ΄ наиболее характерна 
для сплава, подвергнутого повторному нагреву после высокотемпературной 
закалки, тогда как замедленное охлаждение обычно приводит к получению более 
равноосных выделений вторичного аустенита в соответствии с более 
равновесным характером процесса. 
При пониженном содержании хрома в стали размер частиц γ΄ уменьшается 
настолько, что их выделения в закаленном состоянии можно наблюдать при 
электронно-микроскопическом исследовании. Они часто имеют хлопьевидную 
форму и расположены как по самим границам, так и внутри ферритных зерен, 
напоминая по внешнему виду «птичек». 
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Вторичный аустенит, образующийся при повторном нагреве, имеет вид 
полых конусов, окруженных со всех сторон ферритной матрицей. Такая форма γ΄ 
обусловлена, по-видимому, направленным ростом «крыльев» хлопьевидных 
зародышей преимущественно вдоль определенных кристаллографических 
плоскостей ОЦК решетки [12]. 
Влияние вторичного аустенита на механические свойства. Литературные 
данные о влиянии выделений вторичного аустенита на механические (в первую 
очередь – пластические) свойства двухфазных сталей противоречивы [12, 
54…56]. Это связанно с тем, что очень часто образование кристаллов вторичного 
аустенита сопровождается одновременным выделением других фаз, в частности 
карбидов и σ-фазы, которые оказывают решающее влияние на свойства 
материалов. 
Хорошо известно [29, 51], что чисто ферритные стали с крупнозернистой 
структурой склонны к хладноломкости и имеют достаточно высокую температуру 
перехода в хрупкое состояние. Выделение вторичного аустенита по границам 
зерен и по плоскостям скольжения при повторном нагреве будут в этом случае 
играть роль вязких прослоек, тормозящих распространение хрупких трещин 
разрушения, резко понижая при этом порог хладноломкости и повышая ударную 
вязкость материала при комнатной температуре. 
Особенно наглядно проявляется положительная роль пластинчатых колоний 
γ΄-фазы в том случае, когда ферритная составляющая подвергается 
дополнительному упрочнению при старении [12, 51]. Если же 
высокотемпературный нагрев приводит к получению крупнозернистой ферритной 
структуры, а структура после закалки остается двухфазной (γ + δ), то в этом 
случае выделения вторичного аустенита внутри сравнительно мелких ферритных 
зерен или не влияют на пластичность и ударную вязкость сплава, или же приводят 
к некоторому их повышению. По-видимому, снижение пластичности двухфазных 
сталей при выделении вторичного аустенита может быть объяснено либо 
одновременным выделением δ-феррита из других фаз, либо протеканием 
мартенситного превращения в образовавшихся кристаллах γ΄-фазы, которые при 
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кратковременных нагревах обеднены аустенитообразующими элементами по 
сравнению с равновесной γ-фазой [12, 50, 51]. 
1.4 Выделение упрочняющих и охрупчивающих фаз 
в аустенитно-ферритных сталях 
 
Выделение σ-фазы. В соответствии с диаграммой состояния железо-хром 
образование хрупкой немагнитной интерметаллидной σ-фазы начинается при 
концентрации хрома около 25% в интервале температур – 600…800 ºС [31, 
52…46]. Имея переменный состав, она лишь приблизительно отвечает составу 
соединения FeCr, так как может растворять до 35 % марганца, до 15 % молибдена, 
до 10 % никеля и до 0,016 % углерода [3, 11, 14].  
Однако, как показано в работах [13, 49] в промышленных сплавах не только 
специальные добавки влияют на концентрационные границы существования σ-
фазы, но и специально вводимые примеси, такие как кремний, марганец. 
Отмечается также положительное влияние никеля на концентрационные границы 
существования σ-фазы. По мере увеличения содержания никеля образование σ-
фазы наблюдается при более высоких содержаниях хрома. Присутствие кремния, 
никеля, марганца, молибдена и титана приводит к расширению области 
существования σ-фазы как по концентрации хрома, так и по температуре ее 
образования [15]. Рост σ-фазы происходит по механизму эвтектоидного 
превращения, когда δ → γ' (вторичный аустенит) + σ. Супер ДКС с повышенным 
содержанием хрома и никеля ускоряют кинетику сигматизации. 
Особенно ярко это проявляется в двухфазных аустенитно-ферритных 
сталях, в которых σ-фаза образуется из ферритной составляющей, так как в 
последней выше концентрация хрома и других ферритообразующих элементов, 
облегчающих ее образование. Кроме того, в ОЦК-решетке феррита диффузия 
атомов протекает легче, чем в ГЦК-решетке аустенита. В этом случае σ-фаза 
может быть обнаружена при содержании в стали около 15…18 % хрома [12]. 
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Если температурный интервал процесса сигматизации в двойных сплавах 
составляет 600…820 ºС (около 20 % хрома ), то при введение в ферритную 
хромистую сталь никеля граница σ-области в тройной системе Fe-Cr-Ni 
поднимается до 900 ºС и обнаруживается σ-фаза в двухфазных сталях при 
содержании в них хрома около 17…18 %.  
Легирование марганцем стали с содержанием 20 % хрома приводит к 
повышению температурной границы области существования σ-фазы с 750 ºС до 
1000 ºС (при 28 % марганца) и значительно сдвигает ее в сторону более низких 
концентраций хрома (вплоть до 15 %), способствуя резкому ускорению 
сигмаобразования [1, 12, 52]. 
Кремний не только является сильным ферритообразующим элементом, но и 
способствует образованию σ-фазы в Fe-Cr-Ni-Si и Fe-Cr-Mn-Si аустенитно-
ферритных сталях. При этом расширяются температурный и концентрационный 
интервалы ее существования и повышается скорость распада δ→σ+γ'. 
Атомы кобальта могут замещать атомы железа в σ-фазе в системе Fe-Cr-Co 
и атомы никеля в системе Ni-Cr-Co, повышая при этом температурный уровень 
существования σ-фазы. 
Добавки алюминия в ферритные хромистые стали с 13…20 % Cr тормозят 
или практически полностью подавляют процесс образования σ-фазы [12…14].  
Как показывают многочисленные исследования, появление твердой и 
хрупкой σ-фазы в стали приводит к резкому снижению пластических свойств уже 
при нескольких процентах ее в структуре, а ударная вязкость ферритных и 
аустенитно-ферритных сталей после сигматизации может падать практически до 
нулевых значений. Горячая пластическая деформация ускоряет образование σ-
фазы. Разработана компьютерная программа [53], позволяющая проводить такие 
оценки для любой ДКС при наличии ТТ-диаграммы распада аустенита (С-
образной кривой) с выделением σ-фазы. 
Выделение χ-фазы. Интерметаллидная χ-фаза имеет кубическую решетку и 
выделяется при охлаждении ниже 900 ºС, отвечая примерно составу: Fe – 15…20 
% Cr – 25….30 % Mo. В аустенитно-ферритных нержавеющих сталях χ-фаза 
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может образовываться при гораздо более низком содержании молибдена, 
особенно в литом состоянии, когда обогащение δ-феррита ферритообразующими 
элементами выражено очень резко [1, 9. 57]. Подобно σ-фазе, χ-фаза является 
твердой, хрупкой и немагнитной составляющей, поэтому ее выделение при 
медленном охлаждении отливок в значительной степени ухудшает их 
механические свойства. В высокохромистых сталях и сплавах обычно 
присутствуют одновременно σ- и χ-фазы, так как температурно-кинетические 
условия их образования и растворения достаточно близки. 
Выделение R-фазы. Интерметаллидная R-фаза выделяется в ДКС при 
550…700 ºС и имеет тригональную решетку. Эта фаза выделяется внутри зерен и 
по их границам, снижая вязкость и критическую температуру питтинга [1, 10, 58].  
Выделение π-фазы. Нитридная кубическая π-фаза вызывает охрупчивание и 
питтинговую коррозию. В ДКС наблюдалась π-фаза, содержащая ~ 28 % Fe, 35 % 
Cr, 3 % Ni, 34 % Mo, ее идеальная формула – Fe7Mo13N4 (без хрома) [16]. 
475-градусная хрупкость. Известно, что длительные выдержки 
высокохромистых (≥15 % Cr) ферритных сталей в интервале температур 
400…550C приводят к сильному охрупчиванию сплава, которое, как правило, 
сопровождается заметным увеличением твердости [60…63]. Наиболее ярко 
падение пластичности проявляется при отпуске в интервале 475…500 C, поэтому 
это явление получило в литературе специальное название «475-градусная 
хрупкость». Процессы, приводящие к охрупчиванию, развиваются также в 
ферритной составляющей двухфазных сталей, ограничивая тем самым 
температурный интервал их применения. 475-градусная хрупкость 
предположительно является следствием существования области 
несмешиваемости в системе Fe-Cr. Изучению этой очень интересной и 
практически чрезвычайно важной проблемы посвящены работы многих 
исследователей [11,12, 32, 52, 60]. Вначале предполагалось, что решающую роль в 
процессе охрупчивания играют примеси, наличие которых приводит к выделению 
нитридов, оксидов или фосфидов. Однако исследование очень чистых сплавов 
ещё в далекие времена, когда только начали появляться новые методы 
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исследования, позволило исследователям сделать вывод о том, что явление 475-
градусной хрупкости обусловлено самой природой системы Fe-Cr. 
Из существующих гипотез о причинах 475-градусная хрупкости ДКС 
можно выделить две [12, 13], связанные: первая – с распадом -твердого раствора 
на α' (обогащенную хромом) + α (обогащенную железом), вторая – с образованием 
упорядоченных структур. Реакция охрупчивания может протекать по двум 
принципиально различающимся механизмам: спинодальный распад и 
классическое зарождение с последующим ростом α'-фазы. Проведенные за 
последние десятилетия эксперименты [32, 62] не подтвердили для твердых 
растворов распада по механизму зарождения - роста ни теоретически, ни 
экспериментально. Появление α'-фазы приводит к охрупчиванию и повышению 
твердости δ-феррита при температуре > 280 ºС (при выдержке более 1000 ч). 
Такое охрупчивание и упрочнение наблюдали в ДКС, легированных вольфрамом 
и хромом. Фаза α' имеет ОЦК-решетку с параметром а = 0,289 нм и состав 
Fe11Cr85Mo4 или Fe13Cr70Mo10Ni3Mn [60]. В работах Такеда и др. [61] приводятся 
данные об образовании в высокохромистых сталях сверхструктур типа FeCr (3 
метастабильные ферромагнитные сверхструктуры Fe3Cr , FeCr и FeCr3). При 
длительных выдержках упорядочение исчезает в связи с расслоением твердого 
раствора феррита и образованием фаз, имеющих ОЦК-решетку и содержащих 
хрома в 2 раза больше, чем в твердом растворе. Проведенные многочисленные 
исследования 475-градусной хрупкости позволили сделать вывод, что 
охрупчивание высокохромистого феррита при 475 °С вызывается на ранней 
стадии упорядочением твердого раствора с образованием сверхструктуры, на 
более поздней стадии – распадом (расслоением) твердого раствора с 
образованием богатых хромом комплексов. Такое объяснение позволяет 
объединить имеющие в литературе противоречивые данные по этому вопросу. 
Однако, как считают авторы работы [32] Устиновщиков Ю.Н. и Пушкарев Б.Е., 
все сплавы, в которых имеется тенденция к расслоению, начинают свой распад с 
образованием кластеров, т.е. распадаются только по спинодальному механизму. 
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Влияние легирующих элементов на структуру и свойства ДКС обобщено в 
обзоре [59]. 
 
1.5 Влияние горячей и холодной пластической деформации 
на структуру и свойства аустенитно-ферритных сталей 
 
Известно [64], что одним из наиболее эффективных средств, 
способствующих протеканию мартенситного превращения в коррозионно-
стойких сталях с метастабильным аустенитом, является холодная пластическая 
деформация. Многочисленные исследования [42, 44, 65…69] влияния 
температуры деформации и степени обжатия при прокатке и волочении 
однозначно показали, что количество мартенсита деформации пропорционально 
степени обжатия и понижается по мере повышения температуры 
деформирования. Температура, выше которой деформация метастабильного 
аустенита уже не приводит к образованию мартенсита, получила наименование 
Мд. Чем ниже температура деформации, тем полнее протекает превращение 
α. Аустенитные стали, в отличие от ферритных, обладают большей 
склонностью к упрочнению под влиянием холодной пластической деформации. 
Увеличение прочностных свойств в них при деформации зависит не только от 
наклепа, но и, как было показано выше, от стабильности аустенита. В двухфазных 
коррозионно-стойких сталях с содержанием никеля до 7 % аустенит является 
метастабильным. Образование мартенсита при деформации способствует 
повышению прочности при одновременном снижении пластичности, причем 
интенсивность мартенситообразования зависит от исходного количества 
аустенита в закаленной (термообработанной) стали. Обжатие со степенью 
60…70% может практически полностью ликвидировать γ-фазу в стали [13]. 
Образование субмикрокристаллической структуры ДКС в процессе γ → α 
превращения в аустенитной фазе и последующей рекристаллизации стали 
приводит к существенному повышению прочности сталей (в 2…3 раза) и их 
коррозионной стойкости [70]. 
32 
 
Так, например, применение ДКС в холоднодеформированном состоянии 
позволяет получать высокопрочное состояние (σв > 1760МПа), относительную 
магнитную проницаемость 8…9 и удовлетворительную стойкость против 
охрупчивания в среде хлоридов, насыщенной H2S [70]. 
Вследствие повышенной статистической прочности ДКС имеют, по 
сравнению с аустенитными сталями, и более высокое сопротивление усталости и 
более четко выраженный предел выносливости. При усталостных испытаниях 
происходит деформационное упрочнение феррита и аустенита, а также 
упрочнение за счет превращения аустенита в мартенсит. Неоднородности 
деформации фаз в ДКС посвящена работа [69].Сопротивление усталости ДКС не 
зависит от межфазных напряжений, возникающих при термических обработках, 
так как они снимаются уже на начальных стадиях испытаний [71]. Следует 
отметить, что аустенит в ДКС с содержанием хрома до 21 % метастабилен, а при 
более высокой концентрации хрома  стабилен [72].  
В холодном состоянии ДСК могут деформироваться всеми известными 
способами (гибкой, штамповкой, глубокой вытяжкой, прокаткой, волочением). 
Деформируемость ДСК близка к деформируемости аустенитных коррозионно-
стойких сталей, но требует приложения больших усилий вследствие более 
высокой прочности. 
Oбразование мартенсита деформации может быть предотвращено, если 
проводить пластическую деформацию при температурах выше Мд. Использование 
теплой прокатки в технологическом процессе получения рулонной ленты 
позволило увеличить степень обжатия за проход при уменьшении давления 
металла на валки за счет понижения прочностных свойств нагартованной ленты 
[12]. 
Горячая обработка металлов давлением проводится в интервале температур 
1280…850 ºС и зависит от марки ДКС, степени деформирования и мощности 
оборудования. После горячей деформации проводится отжиг ДКС, 
заключающийся в нагреве до 1000…1050 ºС с последующим ускоренным 
33 
 
охлаждением. Пластичность и сопротивление деформации при температурах 
горячей обработки давлением подробно исследованы в работе [73]. 
Температура начала горячей обработки давлением ДКС должна 
обеспечивать возможно полное превращение    для получения практически 
однофазной структуры во избежание образования трещин. Наличие аустенита в 
стали в момент пластической деформации вызывает возникновение дефектов 
вследствие различия в физико-механических свойствах фазовых составляющих. 
Поэтому в начале горячей деформации должно быть не более 8…10% аустенита, а 
в конце деформации ~ 25…30 %. 
Использование термомеханической обработки в интервале температур 
750…900 ºС измельчает зерно и позволяет получить аномальную пластичность 
ДКС (δ = 100…400 %). Микродуплексная структура способствует повышению 
технологической пластичности ДКС при высоких температурах даже при 
относительно высоких скоростях обработки давлением [74…78]. 
 
1.6 Термическая обработка ДКС 
 
Режимы термической обработки оказывают большое влияние на структуру 
и свойства заготовок и изделий из аустенитно-ферритных сталей. Если горячая 
пластическая деформация является конечной операцией при изготовлении 
изделий, то после нее проводят закалку от 1000…1100 ºС с охлаждением в воде 
или на воздухе. Высокие температуры нагрева способствуют наиболее полному 
растворению избыточных фаз и повышению коррозионной стойкости. 
Продолжительность нагрева должна быть минимальной во избежание выгорания 
легирующих элементов. Время нагрева под закалку выбирают из расчета 1…3 
мин на 1,0 мм толщины изделия [1]. Варьированием температуры нагрева и 
скорости охлаждения при закалке можно изменять в широких пределах 
количество δ-феррита от 50 до 10% и, соответственно, изменять физико-
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механические свойства стали. Чем выше скорость охлаждения, тем больше 
переохлажденного δ-феррита сохраняется в структуре ДКС. 
После закалки изделия из аустенитно-ферритных сталей могут быть 
дополнительно упрочнены старением при 450…500 ºС, но такая обработка 
приведет к понижению вязкости и коррозионной стойкости и поэтому, как 
правило, не рекомендуется. Таким образом, как было сказано выше, при всех 
видах горячей обработки следует избегать температурных интервалов 350…500 
ºС и 700…900 ºС.  
 
1.7 Хладностойкость cталей 
 
Стали, работающие при низких температурах, должны обеспечить 
необходимую прочность в сочетании с высокой вязкостью и пластичностью, 
обладать малой чувствительностью к концентраторам напряжений и низкой 
склонностью к хрупкому разрушению. Поскольку при понижении температуры 
прочностные характеристики всегда растут, а вязкость и пластичность 
уменьшаются, поэтому при выборе стали для работы при отрицательных 
температурах критериями являются прочность при комнатной температуре и 
пластичность при минимальной температуре [79]. Механические свойства 
хладостойких сталей зависят от ряда факторов: типа кристаллической решетки, 
размера зерна и состояния границ, содержания легирующих элементов и 
примесей, формы и размера неметаллических включений. Вязкость стали при 
низких температурах зависит от технологии выплавки. Использование 
вакуумирования, обработки жидкими шлаками, электрошлакового переплава 
приводит к росту вязкости и пластичности. Проведение разумного раскисления, 
введение малых добавок титана, ниобия, ванадия, циркония, церия, кальция и 
РЗМ способствует измельчению зерна и повышению прочности и вязкости [79, 
80]. Широко принятым критерием работоспособности является ударная вязкость 
образцов. За рубежом сталь обычно допускается к эксплуатации, если ударная 
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вязкость, определенная на образцах 10х10х55 мм с надрезом 0,25 мм (образец 
Шарпи или типа 11 по ГОСТ 9454-78 составляет KCV > 20 Дж/см2) 
Легирующие элементы оказывают влияние на размеры зерен, состояние их 
границ,  количество, форму и распределение фаз в стали. 
Углерод, хотя и способствует эффективному упрочнению, резко снижает 
вязкость и пластичность стали, способствуя повышению хладноломкости.  
Хром несколько повышает прочность стали и при содержании до 1,0 % 
увеличивает её вязкость. Однако увеличение концентрации хрома более 1,5 % 
приводит к повышению порога хладноломкости. Прочность стали может быть 
повышена за счет упрочнения твердого раствора, а при высоких концентрациях – 
за счет дисперсионного твердения. 
Никель в наибольшей степени понижает хладноломкость стали. 
Молибден до 0,5 % существенно снижает порог хладноломкости. Но 
особенно отрицательное влияние на хладноломкость оказывает сера, фосфор и 
растворенные в стали газы: кислород, азот, водород.  
Широкое распространение в криогенной технике получили хромоникелевые 
аустенитные стали, содержащие 17…25 % хрома и 8…25 % никеля. Их 
применяют для изготовления сварных конструкций, емкостей, трубопроводов, 
деталей арматуры и т.д. Рекомендуемая температура эксплуатации сварных 
соединений от 4…870 К без ограничения давления. Однако большим недостатком 
этих сталей является низкая прочность при комнатной температуре, а особенно 
предел текучести (тек < 250МПа). Целый ряд деталей криогенной техники, к 
металлу которых не предъявляются требования по стабильности аустенитной 
структуры и магнитной проницаемости в процессе эксплуатации, изготавливают 
из метастабильных сталей типа 12Х18Н10Т. В таких сталях высокие 
характеристики относительного удлинения и ударной вязкости могут быть 
сохранены благодаря деформационному мартенситному превращению. 
Для изготовления деталей криогенной техники (деталей уплотнительных 
узлов арматуры, где требуется сочетание высокой твердости эрозионной 
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стойкости) в России применяются мартенситно-стареющие стали 
03Х9К14Н6М3Д (ЭП 921)и 03Х14К14Н4М3 (ЭП 767) [79,80, 28]. 
 
1.8 Релаксационная стойкость 
 
Сопротивление релаксации напряжений является одной из важнейших 
характеристик пружинного материала. Низкая релаксационная стойкость может 
привести к неудовлетворительной работе, а в некоторых случаях и к выходу из 
строя прибора или механизма. Следует сказать, что низкое сопротивление 
релаксации напряжений может иметь место и при общей высокой прочности и 
даже упругости материала.  
Известно [85], что релаксация напряжений в пружинных сплавах, 
упрочняемых путем холодной пластической деформации и последующего 
стабилизирующего отпуска (старения), осуществляется в основном двумя 
механизмами – сдвиговым и структурным. Сдвиговой механизм связан с 
изменением сопротивления малым пластическим деформациям при старении, 
структурный же обусловлен изменением стабильности структуры.  
В деформированном и неотпущенном материале, отличающимся 
значительным уровнем метастабильности структуры и относительно невысоким 
сопротивлением малым пластическим деформациям, релаксация напряжений 
осуществляется достаточно интенсивно, особенно при пониженных температурах 
испытания. Отпуск холоднодеформированной стали увеличивает степень 
стабильности структуры, а также повышает предел упругости. Тем самым заметно 
подавляются оба механизма релаксации, и поэтому возрастает релаксационная 
стойкость. Однако дальнейшее повышение температуры старения вызывает 
понижение сопротивления релаксации напряжений, что обусловлено развитием 
процесса разупрочнения и, следовательно, условием сдвигового механизма 
релаксации.  
Оценивая релаксационную стойкость стали 12Х18Н10Т и сталей типа 
Х15Н20, следует отметить, что последняя сталь имеет более высокое 
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сопротивление релаксации напряжений главным образом вследствие 
относительно большей степени стабильности структуры.  
В стали 12Х18Н10Т интенсивная релаксация напряжений наблюдается даже 
после отпуска, обеспечивающего максимальное значение предела упругости. 
Такая относительно низкая релаксационная стойкость стали 12Х18Н10Т 
объясняется, прежде всего, усилением структурного механизма релаксации при 
повышенных температурах. Это обусловлено не только протеканием процесса 
старения, но и обратным α → γ превращением. В то же время фазовый α → γ-
переход способствует более интенсивному разупрочнению стали при 
повышенных температурах старения по сравнению со стабильными сталями типа 
Х15Н20. Вследствие этого в данных условиях в стали 12Х18Н10Т усиливается 
также и сдвиговой механизм релаксации. Стали аустенитного класса типа 
12Х18Н10Т после термопластической обработки, обеспечивающей максимальные 
значения предела упругости, уже при температуре релаксации 300 °С имеют 
пониженные значения релаксационной стойкости. 
Таким образом, высокая релаксационная стойкость сталей в значительной 
мере определяется не только величиной предела упругости, но и уровнем 
устойчивости структурного состояния. Поэтому в теплостойких пружинных 
материалах, по-видимому, целесообразно сочетать достаточную стабильность 
структуры с повышенным сопротивлением малым пластическим деформациям.  
 
1.9 Постановка задачи 
 
Таким образом, рассмотренный выше аналитический обзор по 
промышленным аустенитно-ферритным сталям указал на проблемы, 
существующие в сталях данного класса. Выделение -фазы (в интервале 
температур 700…900 °С) и 475-градусная хрупкость (в интервале температур 
350…500 °С) накладывают существенные ограничения на технологические 
режимы изготовления изделий из данных сталей. В связи с этим актуальным 
38 
 
становится совершенствование уже разработанных составов и технологий 
производства ДКС или создание новых сталей.  
Для объекта исследования была выбрана разработанная ранее на кафедре 
металловедения УрФУ практически безуглеродистая алюминийсодержащая 
аустенитно-ферритная сталь 03Х14Н10К5М2Ю2Т [18], которая в связи с 
особенностями её легирования лишена вышеуказанных недостатков ДКС. 
Предлагаемая для исследования аустенитно-ферритная сталь отличалась от 
известных и широко применяемых в промышленности сталей аустенитного 
класса значительно более высоким пределом прочности, и особенно пределом 
текучести в термообработанном состоянии, а от сталей мартенситностареющего 
класса – более высокой технологичностью, позволяющей деформировать 
проволоку с большими степенями обжатия без промежуточных смягчающих 
термообработок благодаря деформационному мартенситному превращению. На 
данной стали были проведены предварительные исследования, которые 
позволили уточнить фазовый состав и свойства в закаленном состоянии. В работе 
[81] было показано, что структура аустенитно-ферритной стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т после закалки от 1000С состоит в из двух основных фаз – 
аустенита и -феррита примерно в равных количествах (50 : 50). В исследуемой 
стали -феррит обладает аномально высокой твердостью ( 500 HV), в то время 
как твердость аустенита невысокая ( 200 HV) 22, 81-82. Ранее была выявлена 
причина высокой твердости -феррита [82]. На электронограммах, снятых с 
участков -феррита, обнаружены сверхструктурные рефлексы, которые являются 
запрещенными для -феррита. Выявляемая сверхструктура лучше всего 
описывается решеткой типа В2. Темнопольное изображение в сверхструктурном 
рефлексе (001) указывает на присутствие («свечение») в кристаллах -феррита 
высокодисперсных равномерно распределенных частиц округлой формы. На 
электронных микродифракциях структурные рефлексы от решетки 
интерметаллида (Fe,Ni)Al полностью совпадают с рефлексами, полученными при 
39 
 
отражении от ОЦК-решетки -феррита, что свидетельствует о когерентной связи 
между этими решетками. Однако оставалось выясненным: 
1. В каком температурном интервале происходит выделение 
упорядоченной фазы (Fe,Ni)Al в -феррите и в каких температурно-временных 
интервалах происходит выделение «вторичного» аустенита. 
2. Происходит ли выделение охрупчивающих интерметаллидных фаз при 
повышенных температурах, наличие которых может усложнить проведение 
горячей пластической деформации.  
При производстве пружин одним из основных технологических этапов 
является пластическая деформация. Горячая пластическая деформация не 
приводит к существенному упрочнению аустенитно-ферритной стали и является 
одним из технологических этапов переработки заготовок в проволоку. Холодная 
пластическая деформация способствует дополнительному упрочнению и 
достижению высокопрочного состояния при производстве проволоки или ленты. 
Технология получения проволоки тонкого и тончайшего сечения состоит из 
следующих чередующихся операций:  
1. Смягчающей термической обработки (закалки); 
2. Подготовки поверхности проволоки к последующему волочению 
(травление, нанесение подсмазочного слоя); 
3. Волочения с максимально возможными для данного типоразмера 
суммарными деформациями. 
При производстве проволоки тонких сечений эта технологическая цепочка 
повторяется несколько раз. Возможность увеличения суммарной степени обжатия 
при технологическом переделе приводит к уменьшению числа промежуточных 
отжигов, а, следовательно, и последующих операций, что приводит к снижению 
себестоимости продукции. В связи с низкой металлоемкостью изделий, которые 
производят из проволоки тонких сечений, себестоимость их невысока, несмотря 
на использование столь высоколегированной стали. 
В связи с тем, что изучаемая сталь имеет гетерофазную структуру и состоит 
из фаз, существенно различающихся по твердости, проанализировать влияние 
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деформации на структуру и свойства аустенитно-ферритной стали после 
деформационных обработок по различным схемам нагружения являлось одной из 
задач исследования. Хотелось бы отметить, что в промышленных аустенитно-
ферритных сталях (в отличие от исследуемой стали) оба твердых раствора (-
феррит и -аустенит) имеют близкие прочностные свойства, т.к. оба свободны от 
выделений и отличаются только кристаллической решеткой и растворимостью 
легирующих элементов. При проведении деформационных обработок по 
различным схемам нагружения (которые возможны при получении пружин по 
другим технологиям) основное внимание было уделено эволюции структуры в 
ходе деформации. 
Обычно области применения пружин и упругих элементов из коррозионно-
стойких сталей достаточно широки и простираются от криогенных до 
повышенных температур. Поэтому особый интерес представляло изучение 
поведения исследуемой стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т под нагрузкой от комнатных 
до отрицательных климатических и криогенных температур.  
В связи с тем, что пружины ответственного назначения изготавливаются из 
промышленной аустенитной стали типа 12Х18Н10Т, которая имеет пониженную 
релаксационную стойкость уже при температуре 300 °С, не менее важной задачей 
являлось определение режима температурно-деформационной обработки, 
обеспечивающей максимально высокие упругие свойства и повышенную 















ГЛАВА 2 МАТЕРИАЛ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 
 
В соответствии с поставленными в работе задачами, изложенными в 
предыдущих разделах, основным объектом исследования в диссертации явилась 
сталь системы Fе-Cr-Ni, дополнительно легированная кобальтом, молибденом, 
титаном  и алюминием.  
Для проведения исследования была выплавлена опытная сталь, химический 
состав которой приведен в таблице 2.1.  
Выплавку исследуемой стали проводили в индукционной печи открытого 
типа емкостью 10…20 кг на опытном заводе ЦНИИМа (г. Екатеринбург). Для 
приготовления шихты использовали компоненты технической чистоты. После 
гомогенизирующего отжига при 1160 ºС в течение 10 ч слитки проковывали и 
обтачивали на диаметр 12,0 мм.  
Таблица 2.1 - Химический состав исследуемой стали, мас. % 
















2.1 Термическая обработка 
 
Термическую обработку стали проводили в печах типа СНОЛ. После 
высокотемпературного нагрева образцов на 1250 ºС изучали кинетику 
изотермического δ → γ превращения аустенитно-ферритной стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т при температурах 1100…700 ºС с выдержками в течение 5, 
10, 20, 30, 40, 50, 60, 90, 120, 180 мин, а также структуру и фазовый состав сталей 
предварительно закаленных от 1000 и 1300 ºС при повторном нагреве до 
температур 300…1000 ºС с выдержкой 1 ч. 
Образцы, предназначенные для деформирования, предварительно 
закаливали от 1000 °С в воду на пересыщенные (γ+)-твердые растворы. На 
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исследуемой аустенитно-ферритной стали проводили холодную пластическую 
деформацию по разным схемам нагружения. Если термическая обработки 
отличалась от вышеуказанной, то она была описана в начале раздела главы.  
 
2.2 Холодная пластическая деформация 
 
Холодную пластическую деформацию полученных заготовок проводили в 
УрФУ и на Белорецком металлургическом комбинате. Деформацию для части 
образцов, предназначенных для получения проволоки, осуществляли с диам. 12 
мм до диам. 8,0 мм на цепном стане, а начиная с диам. 8,0 мм – на однократном и 
многократных волочильных станах. 
Деформация волочением. Из полученной заготовки на сталепроволочно-
канатном производстве БМК изготовляли проволоку разных типоразмеров, в том 
числе и наитончайшего диаметра 0,1...0,2 мм. Промежуточную термическую 
обработку (закалку) проводили в садочных соляных печах-ваннах с последующим 
охлаждением в воде или на термотравильных агрегатах непрерывного действия. 
После термической обработки проводили операцию подготовки поверхности к 
волочению по технологии, принятой для обработки коррозионных сталей и 
высоколегированных сплавов, за исключением обработки в щелочном расплаве 
каустической соды при температуре 400…500 С. 
Волочение проводили по специально разработанным маршрутам. Величина 
частных обжатий составляла 15…25 %. По маршруту отбирали образцы для 
испытаний. В качестве смазки при волочении применяли сухой мыльный 
порошок с добавкой серы в соотношении: 4 части мыльного порошка и 1 часть 
серы с добавкой молибдена (не более 5 % к общему объему смазки). Проволоку 
диаметром менее 0,6 мм тянули на жидкой смазке (хлорпарафин или мыльная 
эмульсия).  
Деформация растяжением. Для испытания на растяжение изготавливали 
цилиндрические образцы разрывного типа с головками диаметра рабочей части 
6,0 мм и ее длиной 42 мм. Испытания на одноосное растяжение проводились при 
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комнатной температуре в соответствии с рекомендациями ГОСТ 1497 на 
разрывной машине Instron-3382 и при повышенных температурах 900…1000 ºС. 
Деформация сжатием. Из полученных заготовок диам. 12 мм вытачивали 
образцы в виде цилиндров высотой h0 = 15,0 мм и диаметром d0 = 10,0 мм. 
Образцы подвергали кузнечной осадке на шлифованных бойках с применением 
смазки (50 % солидола + 50 % чешуйчатого графита) на гидравлическом 
вертикальном прессе номинальным усилием 500 кН. Соотношение h0/d0 = 1,5 в 
начале процесса позволяло надеяться на отсутствие потери устойчивости 
образцов, с одной стороны, и малое влияние трения на напряженное состояние, с 
другой стороны.  
Часть образцов осаживали при комнатной температуре, а часть при 
отрицательной температуре минус 100 °С, которую достигали охлаждением и 
выдержкой образцов перед осадкой в ванне с жидким азотом с добавкой  
этилового спирта. Температуру образцов контролировали термометром.  
Нагружение образцов проводили ступенчато, определяя по динамометру 
пресса усилие и останавливая перемещение траверсы при усилиях Pi, равных 100, 
200, 300, 400 кН. После очередной ступени образец извлекали из рабочего 
пространства пресса, измеряли полученные высоту и диаметр, переносили в ванну 
с жидким азотом, вновь подвергали охлаждению и цикл повторяли. Степень 
деформации рассчитывали по формуле  = ln(h0/hi), где h0 и hi, соответственно, 
исходная и текущая по ступеням нагружения высота образца. 
Применяя условие постоянства объема h0·d0
2
 = hi·di
2, по измеренным 
высотам образцов рассчитывали текущий средний диаметр образцов di по 
формуле  С использованием этих данных напряжение осадки 
рассчитывали по формуле , то есть приводили к истинным значениям. 









Рисунок 2.1 - Внешний вид осаженных образцов: а – при комнатной температуре; 
б – при отрицательной температуре 
 
Как видно по приведенным изображениям, уже после второго нагружения, 
на образцах проявлялось бочкообразование, что говорило об отклонении схемы 
напряженного состояния от одноосного сжатия. Кроме того, при больших 
обжатиях на образцах фиксировалось появление трещин. Поэтому полученный 
уровень напряжений можно трактовать не как сопротивление деформации, а как 
уровень истинных напряжений, переводящих материал в состояние пластической 
деформации. Такой подход позволяет выполнить анализ результатов испытаний 
при комнатной и криогенной температурах сравнением хода диаграмм 
нагружения. 
Высокие деформации сдвигом под давлением. Высокую пластическую 
деформацию со сдвигом опытных образцов исследуемой стали проводили на 
наковальнях Бриджмена при давлении 5 и 8 ГПа без поворотов последних и с 
поворотом от 5 до 8 оборотов (Рисунок 2.2). 
Все исследуемые образцы (диски) имели начальную толщину 1,0 мм, для 
чего из проволоки диаметром 5 мм нарезали диски толщиной 1,0 мм. Чтобы 
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проанализировать поведение различных структурных составляющих при высоких 
давлениях в наковальнях Бриджмена с одновременным сдвигом и без него 
деформации подвергали образцы (диски) из аустенитно-ферритной стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т с разным исходным состоянием: закалка от 1000 °С в воду; 
закалка с последующим старением при 500 °С в течение 1 ч; закалка с 
последующим старением при 650 °С в течение 1 ч.  
 
Рисунок 2.2 - Схема сдвига (кручения) 
 
После деформации на наковальнях Бриджмена диски имели разную 
конечную толщину, определяемую величиной давления и сдвига, а также 
исходным состоянием. Деформацию при приложении давления 5 и 8 ГПа 
рассчитывали по изменению толщины по уровню относительного обжатия 49 % 
(5 ГПа) и 52 % (8 ГПа), что соответствует логарифмической степени деформации 
0,675 и 0,734 соответственно, несмотря на то, что эти величины оказались 
небольшими, пренебрегать в дальнейшем ими не стали. В работах [77, 78] для 
расчета эквивалентной деформации при закручивании на число оборотов n 
приводится формула следующего вида:  
                                                          hrn /2)3/1(   ,                                           (2.1) 
где  r – текущий радиус, h – толщина образца.  
В дальнейшем координату r принимали равной 2/3 радиуса образца, поскольку 
на этом расстоянии от центра замеряли микротвердость. 
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Для проверки правильности применения формулы был выполнен расчет 
напряженно-деформированного состояния образца в системе ABAQUS, 
реализующей метод конечных элементов. Применена следующая постановка 
задачи. Закручиванию на угол 90о подвергался образец радиусом 2,5 мм и 
толщиной 1 мм. На рисунке 2.3, а показаны результаты решения в виде 
распределения угловых перемещений UR2. Здесь же видны граничные условия: 
верхний торец образца закручивается вокруг вертикальной оси (слева) на угол 
1,57 рад, стрелки, направленные вверх показывают направление вектора 
закручивания. Нижний торец заготовки закреплен, что задано отсутствием 
вертикальных, горизонтальных и угловых перемещений. Выбран угол 
закручивания 90°, так как при большем угле изображение поверхности в сечении 
образца становится трудно анализировать. На рисунке 2.3, б показан разворот 
верхнего радиуса, при угле 90° этот отрезок превратился в точку. Как видно из 
таблицы при рисунке, максимальное значение степени деформации оказалось 
равным 2,20. Расчет по формуле (2.1) дает результат 2,27, что составляет 
расхождение в 3 %, оно объясняется тем, что в методе конечных элементов расчет 
степени деформации производится для элемента, имеющего конечную площадь. 
Радиальная координата этого элемента несколько меньше радиуса образца, что и 
создает расхождение. Таким образом, проверка методом конечных элементов 
показывает на правильность результата, который обеспечивает расчет по формуле 
(2.1).  
Рассчитанная по формуле (2.1) эквивалентная деформация при числе 
оборотов n = 5 составила ε = 30,2, а при  n = 8 – ε = 48,3. При столь большом числе 
оборотов возможны неточности в подсчете эквивалентной деформации. В результате 
проскальзывания возможно учтено большее количество оборотов, чем было 
проведено на самом деле. Однако при столь высоких величинах эквивалентных 
деформаций конкретная их величина не имеет важного значения и основной 
внимание в разделе главы по сдвиговым деформациям при высоких давлениях было 








Рисунок 2.3 - Результаты решения задачи закручивания образца: 
распределение угловых перемещений UR2 (а) и распределение эквивалентных 
пластических деформаций PEEQ (б) 
 
2.3 Физико-механические свойства исследуемых сталей 
 
Ударная вязкость. Характеристики ударной вязкости при 20 ºС и при 
температуре жидкого азота определялись на образцах размером 10×10×55 мм с  
V-образным надрезом (тип 11) согласно ГОСТ 9454-78 и ГОСТ 22848-77 с 
помощью инструментированного маятникового копра Tinius Olsen IT542M. 
Значения характеристик ударной вязкости усреднялись по результатам 
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динамических испытаний по схеме трехточечного изгиба 3-х идентичных 
образцов. Обработка экспериментальных диаграмм ударного нагружения, 
записанных в координатах «нагрузка-перемещение», в соответствии с 
рекомендациями [84], позволила выделить из общей работы разрушения образца 
(А) ее составляющие – работу зарождения трещины (Аз) и работу 
распространения трещины (Ар) (Рисунок 2.4). 
 
 
Рисунок 2.4 - Диаграмма ударного нагружения [84] 
 
Механические испытания проводили как на проволочных, так и на 
стандартных образцах, в соответствии с требованиями ГОСТ 1579-93, 11701-84, 
1497-84, 14963-78, 10446-80, 3565-80. При этом на проволочных или ленточных 
образцах определяли временное сопротивление при разрыве (в, МПа), 
относительное удлинение (, %), относительное сужение поперечного сечения 
при разрыве (, %), предел упругости при изгибе (0,03, МПа), число 
знакопеременных гибов (nг), число скручиваний (nскр), разрыв с узлом (Pузл/P, %)
1
, 
                                                          
1
 Разрыв с узлом – отношение разрывного усилия при испытании проволоки с узлом к разрывному усилию при 




угол пружинности (градусы)2. На стандартных пятикратных образцах определяли 
временное сопротивление при разрыве, предел текучести (0,2, МПа), 
относительное удлинение, относительное сужение поперечного сечения при 
разрыве. Измерение твердости проводили с помощью приборов Роквелла и 
Виккерса (ГОСТ 2999-75, ГОСТ 9013-59). Микротвердость измеряли на 
автоматическом твердомере серии PC фирмы «Leco» с программируемым шагом 
и нагрузкой 0,01 кг, автоматическим подсчетом результатов, а также на 
твердомере ПМТ-3 с нагрузкой 0,05 кг. Каждую характеристику механических 
свойств определяли как средний результат 5…10 измерений. Относительная 
ошибка измерений предела упругости составляла 2 %, а остальных величин не 
более 3...5%. 
Механические испытания и исследования влияния одноосного растяжения 
на магнитные характеристики исследуемой стали проводили при комнатной 
температуре на испытательной машине с максимальным усилием 50 кН при 
перемещении активного захвата при испытании на растяжение со скоростью 2 
мм/мин. Для бесконтактного измерения удлинения образцов при растяжении 
использовали оптическую измерительную систему. Временное сопротивление σв, 
условный предел текучести σ0,2 и относительное удлинение после разрыва  также 
определяли по ГОСТ 1497-84.  
Напряжение при растяжении  определяли с учетом изменения поперечного 
сечения образца, исходя из условия постоянства объема рабочей части образца.  
Измерения магнитных характеристик образцов в условиях 
упругопластической деформации растяжением проводили в замкнутой магнитной 
цепи по схеме пермеаметра с помощью гистерезисграфа Remagraph C-500. 
Магнитное поле прикладывали вдоль длинной оси образца. Максимальная 
напряженность внутреннего поля в образце достигала 550 А/см. Определяли 
коэрцитивную силу Hc, максимальную магнитную проницаемость µмакс и 
намагниченность в максимальном приложенном поле Ммакс. Причем, вид петель 
                                                          
2
 Угол пружинности является характеристикой сопротивления микропластическим деформациям. Обычно 
используется для аттестации ленточных изделий, его измерение осуществляется в ходе нагружения изгибом, 
воспроизводящим условия при навивке пружин. 
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магнитного гистерезиса свидетельствует о том, что состояние магнитного 
насыщения в исследуемых материалах не достигается даже в максимальном 
приложенном поле, то есть величина Ммакс не соответствует намагниченности 
насыщения. В случае одноосного растяжения магнитные измерения проводили до 
момента образования шейки, а при растяжении – до разрушения образца.  
Погрешности составляли: измерения внешнего магнитного поля – 0,5 %, 
измерения намагниченности – 1,5 %, определения коэрцитивной силы – 5Э, 
измерения температуры менее 2 °С. 
Температурные зависимости намагниченности определяли с помощью 
вибрационного магнитометра Lake Shore 7407 в интервале температур 77…300 К 
в магнитном поле до 10350 кА/см. 
Измерение релаксационной стойкости осуществлялись на ленточных 
образцах по методу [85]. Относительная релаксационная стойкость оценивалась 
по формуле (%): 










                                                  (2.2) 
где 0 – начальное напряжение, обычно принимаемое равным 70..80 % от 
значения предела упругости 0,03, измеренного при изгибе; p () – напряжение, 
снятое в процессе релаксационных испытаний (или падение напряжения); r – 
текущее релаксирующее напряжение (или оставшееся напряжение). Ошибка 
измерения при использовании данного метода не превышала 1..2 %. 
Металлографический анализ осуществлялся с применением оптического 
микроскопа Olimpus JX51 при увеличениях 200...500. Образцы подвергались 
механической шлифовке, полировке с последующим химическим травлением в 
реактиве. Использовали реактив следующего состава (травление химическое 
1...10 с, при комнатной температуре): 
4 г CuSO4 5Н2О (медь сернокислая) + 20 мл HCl + 20 мл H2O (дистил) 
Определение объемной доли отдельных структурных составляющих 
проводили на оптическом микроскопе Эпиквант при увеличениях 10…100. 
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Фрактографический анализ поверхности изломов проводился на растровом 
электронном микроскопе Jeol JSM 5900LV. 
Электронно-микроскопические исследования включали в себя изучение 
тонкой структуры стали и фазового состава. Исследования проводили на 
микроскопах ЭМВ-100Л и JЕM 200-CX. Тонкую фольгу для исследования 
структуры на просвет приготавливали из проволоки или образцов, которые после 
шлифовки до толщины  0,1 мм утонялись до фольги путем электролитической 
полировки в электролите состава: 400 мл H3PO4 + 60 г CrO3 при напряжении 
15…20 В и плотности тока 2,5 А/см2 при комнатной температуре. 
Электронограммы снимали с фольги в режиме электронографа [87].  
Рентгеноструктурный фазовый анализ применяли для определения 
фазового состава сталей, периодов кристаллической решетки и величины 
микронапряжений. Съемку проводили на дифрактометре ДРОН-2 при 
кобальтовом излучении в диапазоне углов 2  = 26...146, что соответствует 
значениям d/n = 3,58…1,01 с записью на диаграммную ленту. Значения 
выявленных пиков рассчитывали по формуле Вульфа-Брегга:  
                                                          
2sinθ
λ
nd ,                                                 (2.4) 
где d/n – межплоскостное расстояние, нм; λ – длина  волны рентгеновского 
излучения, нм; θ – угол Вульфа-Брегга. Сравнивая эти значения с табличными, 
определяли наличие той или иной фазы. 
Расчет периодов кубической решетки фаз производили по формуле: 





                                          (2.5) 
где а – период решетки; H, K, L – индексы соответствующей плоскости. 
Ошибку в определении периода решетки рассчитывали по формуле: 
                                                       ΔθctgθΔ  aa .                                         (2.6) 
Определение периодов кристаллической решетки производили по линиям 
(311) и (222) аустенита, (211) мартенсита. Период кристаллической решетки 
вычислялся преимущественно по положению максимума интенсивности [88]. 
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Ошибка в определении периода кристаллической решетки не превышала 110-4 
нм. Физическое уширение линий (110) и (211) мартенсита и (111), (220) и (311) 
аустенита определяли методом аппроксимации. 
Количественный фазовый анализ проводили путем сравнения интегральных 
линий (110) мартенсита, (111) и (200) аустенита. Количество аустенита и 
мартенсита  рассчитывали по формуле: 



























V ,        (2.7) 
где Vγ – количество γ-фазы, %; S
α
 и Sγ – площади под кривыми, мм. 
Терморентгеноструктурный фазовый анализ проводили с использованием 
температурной камеры Anton Paar HTK 1200N в интервале температур от 20 до 
1100 С с шагом 100 С и экспозицией в каждой точке в интервале углов отражения 
 = 12-70 в К медном излучении. Температуру измеряли вольфрам-рениевой 
термопарой и стабилизировали системой ВРТ-2 с точностью ± 3 °С. 
Анализ текстуры проводился с помощью обратных полюсных фигур, 
построенных дифрактометрическим методом.  
Для количественного фазового анализа выполнялась съемка 
дифракционных спектров на автоматизированном рентгеновском дифрактометре 
ДРОН-4 с использованием монохроматизированного CoK излучения. Съемка 
выполнялась в интервале углов 2 от 10 до 130 градусов с шагом 0,1 и 
экспозицией в каждой точке 3…5 секунд в геометрии Брегга-Брентано.  
Для монохроматизации излучения использовался графитовый 
монохроматор. Обработка полученных спектров проводилась при помощи пакета 
программ [89], разработанного на кафедре физического материаловедения 
МИСиС. Ошибка в определении периодов решетки также не превышала 110-4 нм. 
Относительная ошибка в определении объемных долей не более 5 %. Значение 
полюсной плотности определялось по формуле: 
53 
 













 ,                      (2.8) 
где IHKL – интегральная интенсивность интерференции (HKL) анализируемых 
плоскостей (hkl) исследуемого текстурированного образца; IHKLэ – тоже для 
эталонного образца; Рhkl – множитель повторяемости для плоскостей (hkl); N – 
число проанализированных полюсов. 
Термический анализ проводили на приборе синхронного термического 
анализа Netzsch STA 449 C Jupiter с записью кривых дифференциальной 
сканирующей калориметрии (ДСК), основанной на разностном определении 
температурных интервалов фазовых и структурных превращений [90]. Запись 
кривых ДСК проводили в интервале температур 20…1000 ºС в проточной 




ГЛАВА 3 СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ В АУСТЕНИТНО-ФЕРРИТНОЙ 
СТАЛИ ПРИ НАГРЕВЕ И ОХЛАЖДЕНИИ 
 
Цель данного раздела работы – установить возможные механизмы 
выделения вторичного аустенита при закалке и охлаждении с изотермической 
выдержкой в интервале температур 1100…700 °С перегретой стали, а также её 
повторном нагреве для выдачи рекомендаций по температурам проведения 
горячей пластической деформации стали.  
Следует отметить, что исследуемая сталь имеет сложный химический 
состав и легирована как металлами переходной группы, так и непереходными 
элементами. Алюминий с металлами переходной группы образует 
интерметаллидные соединения, обладающие сильной ковалентно-металлической 
связью с высокой температурой плавления и, как правило, с высокой степенью 
упорядочения. К такому типу интерметаллидных соединений относится и 
соединение (Fe,Ni)Al. Упорядоченная интерметаллидная фаза (Fe,Ni)Al 
образуется в δ-феррите, из которого при последующем охлаждении происходит 
выделение вторичного аустенита3.  
С помощью компьютерной программы Termocalc для исследуемой стали 
было показано, что кристаллизация исследуемой стали начинается при 1440 °С с 
выделением упорядоченной ОЦК фазы. В интервале температур 1300…1100 °С 
термодинамически стабильны 2 фазы: феррит и аустенит, а в интервале 
температур 1100…900 °С – один аустенит, из которого ниже 900 °С до комнатной 
температуры выделяется ОЦК-фаза, количество которой увеличивается до 70 %. 
Кроме феррита и аустенита в интервале температур 20…600 °С может 
образовываться некоторое число нежелательных вторичных фаз, что является 
следствием термодинамической нестабильности ОЦК и ГЦК фаз.  
Однако следует отметить, что отмеченные превращения и выделения фаз 
происходят только в термодинамических условиях и далеки от реальных условий 
                                                          
3
 Аустенит, выделяющийся из -феррита в аустенитно-ферритной стали сейчас и в дальнейшем мы будем называть 
вторичным и обозначать . 
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охлаждения и кроме того в данной программе имеются также неточности по 
заложенным в систему фазам. Так, например, не заложена в число возможных 
ожидаемых в данной системе фаз в программе Termocalc фаза (Fe,Ni)Al, которая 
по результатам предварительного исследования аустенитно-ферритной стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т совершенно точно в данной системе присутствует. Поэтому 
в работе данные этой программы не приводятся. 
Все вышеперечисленное требует уточнений данной программы и приведёт к 
изменению рассчитанных программой результатов выделения фаз и возможных 
температурных областей их существования. В дальнейшем в главе приведены 
только результаты, полученные экспериментальным путем. 
Влияние температуры нагрева под закалку. Сохранение двухфазной 
аустенитно-ферритной структуры после высокотемпературных нагревов является 
необходимым условием получения высокой пластичности сталей этого класса. 
Поэтому наибольший практический интерес могут представлять стали, 
сохраняющие двухфазность в более широком высокотемпературном интервале. 
Обычно такое соотношение фаз аустенита и δ-феррита (≈ 50:50) в исследуемой 
стали сохраняется стабильным в интервале температур от 800 до 1100 С 
(Рисунок 3.1, а, б)  Закалка в воде фиксирует высокотемпературное соотношение 
фаз, не отвечающее равновесному при комнатной температуре. Так как аустенит 
является парамагнитной фазой, а -феррит ферромагнитен, то 
магнитометрический анализ является удобным методом быстрой и достаточно 
точной оценки структуры стали. В таблице 3.1 показано влияние температуры 
нагрева под закалку на физические свойства исследуемой стали. Наблюдаемое 
существенное увеличение магнитного насыщения (Мs) выше 1100 С 
пропорционально количеству -феррита. После закалки от температуры 1300 С 
основной фазой является -феррит, на фоне которого наблюдаются выделения 
вторичного аустенита вследствие недостаточно высокой скорости охлаждения. 
Подавить выделения вторичного аустенита из -феррита при охлаждении от   
1300 С в воду не удается. Колонии вторичного аустенита образуют структуру 
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типа видманштеттовой с характерным игольчатым (пластинчатым) строением 
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Рисунок 3.1 - Микроструктура закаленной стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т: 
а – от 1000 °С (в воду); б – от 1100 °С (в воду); в – от 1300 °С ( в воду);  
г, д, е, ж, з – лазерная закалка с оплавлением [81]:г – темнопольное изображение 
в сверхструктурном рефлексе (001) в центральной части образца; 









Таблица 3.1 - Влияние температуры нагрева под закалку на физические 
свойства исследуемой стали 
Тн под закалку, 
°С, охл. вода 
Нс, А/см Br, Tл Ms, kА/м 
800 22 0,12 400 
900 15 0,1 380 
1000 15 0,1 400 
1100 7 0,5 950 
1200 5 0,7 1000 
 
По данным работы [12] такая форма выделяющейся фазы обычно является 
типичной для сдвигового превращения, так как она наиболее благоприятна с 
точки зрения выигрыша свободной энергии, поскольку при этом уменьшается 
энергия, необходимая для деформации матрицы. Однако это объяснение не имеет 
прямого доказательства, поэтому мы в дальнейшем будем называть этот аустенит 
просто видмандштеттовым. Минимум Нс наблюдается после закалки с 1200 С и 
выше, когда структура стали становится почти полностью ферритной и 
происходит рост зерна.  
Для увеличения скорости нагрева и охлаждения исследуемой стали была 
проведена лазерная обработка с высокотемпературным нагревом до оплавления 
поверхности лазерным лучом. Наиболее подробно формирование структуры 
исследуемой стали после лазерной обработки было показано в работе [81]. После 
лазерной закалке в поверхностном слое исследуемой стали была получена 
однофазная структура -феррита (Рисунок 3.1, г и рисунок 3.2, а). При этом 
микротвердость -феррита достигла величины 600…650 HV. Хотелось бы 
отметить некоторые структурные особенности перехода от однофазной области -
феррита к феррито-аустенитной структуре. На рисунке 3.1, г, д, е, ж показано, как 
на периферии слабо ориентированных субзерен -феррита с дисперсными 
сферическими частицами (Fe,Ni)Al располагаются фрагменты аустенита 
идентичной ориентации (за пределами фотографии они соединяются в одно -
зерно.) При этом относительная ориентация решеток  и  близка к 
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ориентационному соотношению Курдюмова-Закса, а протяженные плоские 
участки межфазной границы соответствуют следу плоскостей {111}  {110}.  
 
                   
а                                                  б 
Рисунок 3.2 - Микроструктура аустенитно-ферритной стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т: а – после лазерной закалки с оплавлением;  
б – после лазерной закалке с повторной закалкой от 1000оС 
 
На светлопольном изображении -зерна отчетливо видно присутствие 
дисперсной упорядоченной фазы (FeNi)Al, тогда как в аустените дисперсного 
распада нет. На электронограммах4, снятых с участков -феррита (Рисунок 3.1,г) 
обнаружены сверхструктурные рефлексы, которые являются запрещенными для 
-феррита. Выявляемая сверхструктура лучше всего описывается решеткой типа 
В2. Темнопольное изображение в сверхструктурном рефлексе (001) указывает на 
присутствие («свечение») в кристаллах -феррита высокодисперсных равномерно 
распределенных частиц округлой формы. Полученный при перегреве стали (или 
при лазерной обработке с оплавлением) до высоких температур 1200…1300 С   
-феррит склонен к превращению в аустенит при более низких температурах и 
поэтому в этих условиях является неравновесным. 
                                                          




Таким образом, ранее проведенными исследованиями было зафиксировано 
выделение вторичного аустенита со структурой типа видмандштеттовой в 
результате закалки перегретой до 1250…1300 °С  стали. Как было сказано выше, 
отнести выделение этого вторичного аустенита к бездиффузионному механизму 
является бездоказательным, поэтому будем называть его видмандштеттовым. 
Структурные изменения закаленной стали при повторном нагреве 
(старении) в интервал температур 300…700°С. Повторный нагрев до 1000 С 
после лазерной закалке приводит к появлению в приповерхностном слое (в зоне 
однофазного δ-феррита) двухфазной аустенитно-ферритной структуры с очень 
мелкими зернами аустенита, что говорит о большом количестве центров 
зарождения вследствие очень высокой дефектности решетки δ-феррита в 
результате высокой степени переохлаждения, полученной при лазерной обработке 
(Рисунок 3.2, б). Установление соотношения фаз аустенита и δ-феррита ≈50:50 
при повторной закалке от 1000 С образцов предварительно подвергнутых 
лазерной обработке с высокотемпературном нагревом еще раз свидетельствует о 
равновесном соотношении этих двух фаз (~50:50) в указанном интервале          
900…1000 С. Такое соотношение фаз в исследуемой стали наблюдали как в 
литой структуре, так и после закалки от указанных температур.  
В случае получения в стали после закалки от 1000 °С структуры, состоящей 
из двух пересыщенных + - твердых растворов примерно в равных количествах, 
повторный нагрев не приводит к видимым изменениям микроструктуры вплоть до 
температур ~ 700 °С и можно отметить лишь повышенную травимость при этих 
температурах одной из фаз (Рисунок 3.3, а, б, в). При старении выше 650 С 
наблюдается появление неоднородности структуры как аустенита, так и -феррита, 
связанной с распадом твердого раствора (-феррита) и возможным частичным 
превращением  + интерметаллидная фаза сложного состава. Присутствие данной 
фазы (Fe74Cr12Ni14)2,09(Mo64,4Ti35,6) было подтверждено результатами физико-
химического анализа осадка полученного из стали, закаленной от 1200 С и 
состаренной при температуре 650 С. При повышении температуры до 700…750 С 
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наблюдается увеличение аустенитной составляющей до 70 % с сохранением признаков 
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Рисунок 3.3 - Микроструктура 
закаленной (а, б, в, г - от 1000 °С; д, е, 
ж – от 1250 °С) и состаренной  в 
течение 1 ч аустенитно-ферритной 
стали: а, д – при 500 С; б, е – 650 С;  
в – 700 С;  г – 750 С; ж –1000 °С 
 
Максимальное значение коэрцитивной силы Нс после закалки с 800 С 
(Таблица 3.1) можно объяснить структурными превращениями вблизи этой 








[48], а также влиянием образующихся новых парамагнитных включений 
аустенита, препятствующих процессу перемагничивания.  
 
Рисунок 3.4 - Кривые дифференциально-сканирующей калориметрии при 
нагреве и охлаждении стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т 
 
На кривых нагрева ДСК видно (Рисунок 3.4), наличие 2-х экзотермических 
пиков, один – 400…530 °С и связан с процессами достаривания в -феррите,                    
а второй, приходящийся на температурный интервал 620…820 °С, связан, по-
видимому, с вышеописанными процессами распада -феррита. О протекающих в ОЦК-
твердом растворе процессах распада твердого раствора (уменьшения периода 
кристаллической решетки) свидетельствуют данные рентгеноструктурного анализа, 
температурные интервалы которого (> 400 и > 700°С) совпадают с температурными 
интервалами экзотермических пиков на кривых ДСК [120].  
В структуре закаленной в воде от 1250 °С аустенитно-ферритной стали 
последующий нагрев и выдержка в течение 1 ч при 500 °С и выше (Рисунок 3.3,  
д, е, ж) способствует дополнительному выделению аустенита до равновесного 
соотношения фаз (50 : 50). При этом меняется морфология вторичного аустенита 
 структура типа видманштеттовой с характерным игольчатым (пластинчатым) 
строением (Рисунок 3.1, в) становится практически равноосной в результате 
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протекания при выдержках диффузионных процессов, приводящих к 
уменьшению свободной энергии.  
В связи с тем, что при нагреве выше 700 °С количество вторичного 
аустенита существенно увеличивается, возможен ещё один механизм выделения 
аустенита. Вначале превращение -феррита   возможно и носит черты 
мартенситного превращения, но затем превращение происходит диффузионным 
путем или путем частичного распада -феррита   + высокотемпературную 
интерметаллидную фазу сложного состава ((Fe74Cr12Ni14)2,09(Mo64,4Ti35,6)). При этом 
соотношение фаз изменяется в сторону увеличения количества вторичного 
аустенита. 
Изменение структуры при охлаждении перегретой стали с 
изотермической выдержкой в интервале температур 1100…700 °С. Скорость 
образования вторичного аустенита в исследуемой стали достаточно велика и 
зависит от температуры изотермической выдержки. Так, перенос перегретой до 
1250 °С на температуру 1100…950 °С с выдержкой 1…2 мин приводит к δ → γ 
превращению до установления равновесного соотношения при этих температурах 
фаз (≈ 50 : 50). Дальнейшее увеличение выдержки при этих температурах не 
приводит к изменению количества вторичного аустенита. При переносе 
перегретой стали до температур ниже 900 °С (вследствие меньших скоростей 
диффузионных процессов) δ→γ превращение протекает медленнее и достигает 
равновесного соотношения фаз при 900°С за 5 мин, при 800 °С – через 30 мин, а 
при 700 °С – за 90 мин. В таблице 3.2 приведено время изотермической выдержки, 
необходимое для протекания δ → γ превращения стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т и 
установления равновесного соотношения фаз при различных температурах.  
Таблица 3.2 - Зависимость времени изотермической выдержки до установления 
равновесного соотношения фаз аустенитно-ферритной стали от температуры 
 
Температура, °С 1100 1000 950 900 800 700 




Ускорение протекания δ →  превращения в исследуемой стали, возможно, 
объясняется особенностями её легирования. 
Изменение структуры перегретой (до 1250 °С) стали с изотермической 
выдержкой в интервале температур 1100…700°С после протекания δ → γ 
превращения стали приведена на рисунке 3.5. Как и после закалки от 1300 °С 
структура перегретой до 1250°С стали состоит, в основном, из одного -феррита, 
на фоне которого наблюдаются выделения вторичного аустенита с характерным 
игольчатым (пластинчатым) строением (Рисунок 3.5, а) вследствие недостаточно 
высокой скорости охлаждения после закалки. Изотермическая выдержка 
перегретой стали при температурах 1100, 1000 и 900 °С приводит к образованию 
двухфазной структуры -феррита и аустенита, являющейся равновесной при 














Рисунок 3.5- Структура перегретой стали до 1250 °С (а) с последующими 
изотермическими выдержками при температурах  
1100 °С(б); 1000 °С(в) и 900 °С (г) 
 
δ 







Таким образом, возможен ещё один механизм выделения вторичного 
аустенита диффузионный – при охлаждении с изотермической выдержкой 
перегретой стали, а также при её повторном нагреве.  
Проведенные исследования позволили разработать режимы горячей 
пластической деформации (прокатку заготовок в катанку), которую используют 
обычно при изготовлении проволоки. Горячую обработку металлов давлением 
(прокатку) обычно проводят в интервале температур 1200…850 ºС. Замедленное 
охлаждение заготовок из промышленных дуплекс сталей приводит к выделению 
охрупчивающих фаз, и поэтому для повышения механических свойств 
разработаны специальные режимы термомеханической обработки. Ввиду того, 
что в исследуемой стали отсутствуют выделения охрупчивающей -фазы, 
замедленное охлаждение в области указанных температур не приводит к 
снижению пластичности. В таблице 3.3 приведены механические свойства стали 
при повышенных температурах. Испытание на растяжение при повышенных 
температурах проводилось на стандартных образцах по ГОСТ 9651-84. 
Таблица 3.3 - Механические свойства  стали при повышенных температурах 
Температура 
испытания, °С 
σ0,2, MПa σв, MПa δ, % ψ, % 
900 208 230 37,7 69,0 
950 162 171 38,3 67,5 
1000 134 151 40,0 62,0 
 
При температуре выше 900 °C показатели прочности и предела текучести 
понижаются, что облегчает проведение горячей пластической деформации. 
Показатели пластичности остаются практически одинаковыми. При нагреве до 
температуры 1200…1250 °С увеличивается количество -феррита, что приводит к 
увеличению прочностных свойств и снижению пластических. Процесс горячей 
пластической деформации протекает в интервале температур и поэтому 
температурой нагрева заготовок в печи может быть температура 1250 °С, а 
температурой конца проката должна быть температура 900…850 °С, которая 
приведет к восстановлению равновесного соотношения фаз, отвечающего данной 
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температуре. Если горячая пластическая деформация является конечной 
операцией или после неё необходимо проведение холодной пластической 
деформации волочением, то после неё проводят закалку от 1000 °С с 
охлаждением в воде. 
 
ВЫВОДЫ по главе  
 
1. Показано, что выделение вторичного аустенита зависит от 
температурно-временных условий термообработки: а – в виде видмантштеттовой 
структуры пластинчатой формы при закалке перегретой до 1250…1300 °С стали и 
б – диффузионным путем при изотермическом охлаждении перегретой стали, а 
также при её повторном нагреве. 
2. Разработан режим горячей пластической деформации исследуемой 
стали: температура нагрева заготовок в печи  1250…1200 °С, температура конца 
проката заготовок не ниже 900…850 °С. 
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ГЛАВА 4 ВЛИЯНИЕ ХОЛОДНОЙ ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ НА 
СТРУКТУРУ И СВОЙСТВА СТАЛИ 03Х14Н10К5М2Ю2Т 
 
Холодная пластическая деформация является одним из основных этапов 
формирования высокопрочного состояния в исследуемой стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т. Однако как было показано в предыдущей главе и в ранее 
проведенных исследованиях, результаты которых приведены в работах [80-82],    
δ-феррит обладает аномально высокой микротвердостью (≈500 HV) вследствие 
присутствия в нем дисперсной упорядоченной интерметаллидной фазы типа В2, в 
то время как аустенит свободен от выделений и имеет более низкую твердость    
(≈ 200 HV). Наличие двухфазной структуры, состоящей из фаз различной 
твердости (прочности), обусловливает относительно невысокую макротвердость 
(и прочность) закаленных аустенитно-ферритных сталей ( 25 HRC), что является 
необходимым условием для достаточно хорошей пластичности этих сталей в 
закаленном состоянии и позволяет проводить холодную пластическую 
деформацию закаленной стали путем волочения проволоки с высокими 
суммарными степенями обжатия порядка 75…80 %. В данной главе деформацию 
проводили с использований различных схем нагружения (растяжением, 
волочением, сжатием давлением и сдвигом под высокими давлениями). Кроме 
изучения структурных и фазовых превращений при вышеперечисленных видах 
нагружения, ставились и другие задачи, обоснование которых будет приведено в 
каждом отдельном случае. 
 
4.1 Деформация растяжением исследуемой стали в магнито-измерительном 
комплексе 
 
Первоначально образцы исследуемой стали после закалки от 1000 ºС в 
воду были подвергнуты испытанию на растяжение в магнито-измерительном 
комплексе Remagraph C-500 для определения степени метастабильности 
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структуры аустенита в исследуемой стали и определения упруго-пластических 
свойств. Растяжение образца в магнитно-измерительном комплексе в некоторой 
степени имитирует операцию холодного волочения заготовки, поскольку и в том, 
и в другом случае наблюдается деформация растяжением (удлинения) вдоль 
одной оси и две деформации сжатия (укорочения) в радиальных осях [95, 96]. 
На рисунке 4.1 приведена диаграмма "условное напряжение – степень 
деформации" стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т с указанием временного сопротивления, 
условного предела текучести и относительного удлинения при разрыве. Ранее было 
показано, что структура исследуемой закаленной аустенитно-ферритной стали 
содержит до 50% ферромагнитной ОЦК-фазы (δ-феррита). О наличии ферромагнитной 
фазы свидетельствует значительная величина намагниченности насыщения Ms образца 
в исходном состоянии (до испытаний на одноосное растяжение).  
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Рисунок 4.1 - Диаграмма растяжения закаленного образца аустенитно-
ферритной стали в магнито-измерительном комплексе 
 
В процессе упругопластического деформирования одноосным растяжением 
намагниченность стали возрастает за счет распада метастабильного аустенита и 
образования -мартенсита деформации в дополнение к имеющемуся в структуре -
ферриту (Рисунки 4.2, 4.3). Причем при достижении предела текучести 
интенсивность изменения намагниченности насыщения возрастает, так что к 
моменту образования шейки на образце значение Ms увеличивается почти на 20 % 
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по сравнению с исходным состоянием. Рентгеноструктурный анализ показал, что 













































Рисунок 4.2 - Изменение намагниченности насыщения Ms, коэрцитивной 
силы Нс и максимальной магнитной проницаемости µмакс от степени деформации ε 
















































Рисунок 4.3 - Изменение намагниченности насыщения Ms, коэрцитивной 
силы Нс и максимальной магнитной проницаемости µмакс от истинных 





На рисунках 4.2 и 4.3 приведены, помимо намагниченности насыщения Ms, 
зависимости коэрцитивной силы Нс и максимальной магнитной проницаемости 
µмакс от степени деформации ε и истинных нормальных напряжений σ 
соответственно. Намагниченность насыщения изменяется почти линейно с ростом 
степени деформации. На зависимостях коэрцитивной силы и максимальной 
магнитной проницаемости от степени деформации, а также от приложенных 
напряжений имеются экстремумы, обусловленные образованием магнитной 
текстуры напряжений в ОЦК-фазах. Однако в интервале от 0 до примерно 0,40,2 
величины Нс и µмакс изменяются однозначно с изменением приложенного 
напряжения. Таким образом, для практически важной упругой области показана 
принципиальная возможность оценки величины приложенных напряжений в 
изделиях из стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т по измерениям их магнитных параметров. 
Как уже отмечалось, на стадии развитой пластической деформации 
происходит более интенсивный, по сравнению с областью упругой деформации, 
процесс распада аустенита и образования -мартенсита, сопровождающийся 
значительным возрастанием намагниченности насыщения исследованной стали.  
Следует отметить, что увеличение ε5 на этой стадии деформирования 
сопровождается заметным возрастанием максимальной магнитной 
проницаемости, что обусловлено увеличением содержания ферромагнитных фаз. 
Коэрцитивная сила при этом в пределах погрешности измерений не изменяется. 
Такое поведение зависимостей Нс(ε) и Нс() можно объяснить действием двух 
факторов – возрастанием плотности дефектов при пластической деформации 
материала и увеличением размеров и числа частиц ферромагнитных фаз. Первый 




                                                          
5
  В данном разделе главы  -истинная деформация обозначается , а не е (как при волочении) 
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4.2 Физико-механические свойства и фазовый состав деформируемой 
волочением стали 
 
В связи с тем, что изменения механических свойств при холодной 
пластической деформации волочением в исследуемой стали изучались ранее в 
работе [22] недостаточно подробно, то остался целый ряд не выясненных 
вопросов, на которые необходимо было получить ответ и которые должны быть 
использованы в качестве рекомендаций при производстве высокопрочной 
проволоки или ленты тонких сечений. В частности, хотелось бы уточнить какая 
максимальная суммарная деформация может быть применена при производстве 
проволоки на каждом типоразмере, при которой ещё сохранился ресурс 
пластичности. Какая формируется текстура при волочении стали с гетерофазной 
структурой и при какой величине обжатия? Как протекает эволюция структуры в 
гетерофазной стали при волочении? Изучить поведение каждой структурной 
составляющей при деформации. 
Основные эксперименты по изучению влияния холодной пластической 
деформации были выполнены на проволочных образцах аустенитно-ферритной 
стали. При этом деформация осуществлялась волочением с диам. 2,20 мм на диам. 
0,5 мм, а также с диам.0,8 (или 0,7) мм на диам. 0,15 (или 0,10 мм). По маршруту 
набирались образцы. На исходном диаметре вся проволока была закалена от 
температуры 1000 С (с выдержкой 15 мин) в воде. На рисунке 4.4 показано 
влияние степени холодной пластической деформации при волочении проволоки с 
диаметра 2,20 до 0,5 мм на механические свойства и количество ОЦК фазы. 
Деформация вызывает интенсивное упрочнение и после максимального обжатия 
( 95 %) временное сопротивление разрыву в исследуемой стали возрастает 
более чем вдвое по сравнению с закаленным состоянием и составляет порядка 
2500 МПа.  
В таблице 4.1 приведены механические свойства деформированной стали на 
разных диаметрах. Из приведенных данных наглядно видно влияние масштабного 
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фактора. Прочностные свойства на тонких размерах могут быть на 700…800 МПа 
выше при сохранении пластических свойств на достаточно хорошем уровне. 
 
Рисунок 4.4 - Влияние степени холодной пластической деформации 
на механические свойства и количество ОЦК-фазы исследуемой стали 
(волочение по маршруту с диам. 2,20 мм на диам.0,5 мм) 
 
Прочностные свойства исследуемой стали увеличиваются с уменьшением сечения 
проволоки при равных степенях обжатия. При уменьшении диаметра проволоки 
ниже 0,80...0,50 мм влияние масштабного фактора становится существенно 
заметным и при этом прочность возрастает до 2300…2500 МПа. Изменение 
пластических свойств, оцениваемое по относительному сужению или разрыву с 
узлом, в зависимости от степени деформации для сталей на Fe-Cr-Ni основе 
аналогично изменению свойств большинства пружинных сталей. Малые степени 
деформации снижают сужение и разрыв с узлом вследствие неоднородности 
остаточных напряжений по сечению проволоки [98], при средних степенях 
деформации происходит некоторое уменьшение пластических свойств, а 
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дальнейшее их уменьшение при увеличении степени деформации связано с 
перенаклепом [97]. Следует отметить, что относительное сужение на проволоке 
измеряется только до диаметра ~0,7 мм. При дальнейшем уменьшении диаметра 
проволоки измеряют разрыв с узлом, т.к. именно эта характеристика служит мерой 
пластичности проволоки тонких сечений  ( 0,7мм). 
 
Таблица 4.1 - Механические свойства деформированной аустенитно-
ферритной стали 






































Возникновение волокнистой направленной структуры выравнивает 
свойства в микрообъемах, вытянутые зерна сопряженно участвуют в 
сопротивлении пластической деформации и этим обеспечивается хорошее 
сочетание высоких прочностных и пластических свойств (Рисунок 4.4, таблица 
4.2). В процессе холодного волочения образуется аксиальная текстура. В 
аустенитной матрице возникает основная ориентировка по направлению <111>, 
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которая дополняется второй компонентой типа <100>, параллельной оси 
проволоки. При значительной деформации, когда объемная доля мартенсита в 
структуре становится заметной и δ-феррит начинает пластически 
деформироваться, возникает преимущественная ориентировка кристаллов в ОЦК 
фазах по направлению <110> [99, 64, 101].  
 










1,2 ОЦК 65 0, 288 <110>, P110=1.9 
ГЦК 35 0, 356 <111>, P111=3.2 
1,75 ОЦК 93 0, 288 <110>, P110=2.8 
ГЦК 7 0, 361 – 
3,6 ОЦК 97 0, 288 <110>, P110=3.2 
ГЦК 3 0, 360 – 
4,55 ОЦК 100 0, 288 <110>, P110=3.2 
 
С увеличением степени холодной пластической деформации количество 
ОЦК фазы, как было показано выше, увеличивается до 100 % и при этом 
полюсная плотность ОЦК фазы возрастает с 1,9 до 3,2 (Таблица 4.2.).Это следует 
и из данных магнитного и рентгеноструктурного анализов.  
Таким образом, аустенит исследуемой стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т является 
метастабильным и при деформации порядка 88 % (е  2,0) в структуре 
наблюдается практически 100 % ОЦК фазы, т.е. 50% аустенита полностью 
переходит в мартенсит деформации (50 % мартенсита деформации 
присоединяется к ~ 50% -феррита). При этом пластичность тончайшей 
проволоки, оцениваемая по величине разрыва с узлом, достаточно высока и 
составляет 52…53 %. 
Упрочнение исследуемой стали при деформации обусловлено достаточно 
сложным воздействием различных факторов: во-первых, деформацией аустенита, а 
затем и вновь образованного мартенсита, во-вторых, деформацией -феррита, в 
третьих  фазовым    превращением, протекающим по бездиффузионному 
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механизму, приводящих к формированию в аустенитной матрице высокодисперсных 
кристаллов мартенсита, способных наследовать дефекты аустенита. Структура 
деформированной стали имеет типичный волокнистый характер (Рисунок 4.5), 
наблюдается значительное раздробление зерен -феррита (светлые зерна) и наличие 
большого количества мартенсита деформации (темные зерна).  
 
             
25 мкм                   
                           а                                                                     б 
Рисунок 4.5 - Микроструктура деформированной стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т: 
а – шлиф поперечный; б – продольный шлиф и МРСА 
 
На рисунке 4.5, б приведены данные микрорентгеноспектрального анализа 
деформированной аустенитно-ферритной стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т, которые 
свидетельствуют о наличие двух твердых растворов в деформированной матрице: 
один из которых обогащен ферритообразующими элементами – хромом, 
алюминием, молибденом, а другой – аустенитообразующими (в частности, 
никелем). Так как после такой деформации (е ~ 2,0) практически весь аустенит 
превратился в мартенсит деформации, и при этом сохранилась неравномерность 
распределения легирующих элементов по сечению образца, то, по-видимому, это 










4.3 Эволюция структурообразования в аустенитно-ферритной стали при 
деформации волочением 
 
Дислокационный механизм упрочнения при пластической деформации 
подробно рассмотрен в работах [103…105]. Эволюция структурообразования при 
деформации волочением была изучена в аустенитно-ферритной стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т и приведена на рисунках 4.6 - 4.8. Изучение процессов 
структурообразования и механизмов возможного упрочнения при увеличении 
степени деформации волочением позволит оценить потенциальные 
технологические возможности исследуемой аустенитно-ферритной стали к 
деформированию. Проведение электронно-микроскопического исследования 
деформированной стали при больших степенях обжатия сталей позволит также 
установить причины столь значительного повышения прочности стали. 
Деформация закаленной стали на небольшие (е = 0,27) и умеренные степени 
обжатия (е = 0,75) приводит к образованию дислокационно-ячеистой 
субструктуры (Рисунок 4.6,а,б,в,г) Образуются также тонкие достаточно 
протяженные деформационные двойники (Рисунок 4.6, е) которые располагаются 
преимущественно по одной системе сдвига. Возможно, кроме микродвойников, в 
структуре деформированной аустенитной матрицы присутствует и ε-мартенсит, 
образование которого становится возможным, по-видимому, в связи со 
спецификой легирования исследуемой стали кобальтом [28, 101, 102]. 
Наблюдаются контура экстинкции и в δ-феррите (Рисунок 4.6, в). Электронно-
микроскопические исследования показали, что в ОЦК-матрице (-феррите) 
присутствуют высокодисперсные равноосные выделения интерметаллидной фазы 
(Fe,Ni)Al, имеющие упорядоченную ОЦК-решетку и когерентную связь с 
твердым раствором (Рисунок 4.6, б, г, д).  С увеличением степени деформации до 
е = 1,5 и выше наблюдается интенсивное γ → α превращение и образование 
фрагментированной структуры (Рисунок 4.7,а,б,в,г,д). Объемная доля 
фрагментированной субструктуры возрастает с увеличением степени деформации 
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(Рисунок 4.7, в, ж). Появление на электронограммах размытия рефлексов 
матрицы по кольцу свидетельствует о ее значительной фрагментации и 
увеличении азимутального угла разориентировки (Рисунок 4.7, г). В 
сильнодеформированной структуре анализ рентгенограмм весьма затруднителен, 
т.к. на формирование дифракционной картины влияет одновременно и 
присутствие фаз, и особенности субструктуры. Образование мартенсита в 
аустенитной матрице, с повышенной плотностью дефектов вследствие её 
значительной деформации перед мартенситным превращением, приводит к 
наследованию им дефектов аустенита. На рисунке 4.8, д в темнопольном 
изображении наблюдается «свечение» фазы в рефлексе (121)α и NiAl,
6
 т.е. в -
феррите после достаточно больших для производства деформаций сохраняется 
присутствие упорядоченной интерметаллидной фазы Ni,Al. 
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6
 Различие в написании интерметаллидной фазы NiAl  или (Fe,Ni)Al обусловлено тем, что выделяется фаза типа В2 
и более правильным было бы написание фазы как «NiAl», однако в решетке ОЦК часть атомов никеля заменяется 
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Рисунок 4.6 - Структура деформированной волочением стали: 
а, б − деформация 20% (е = 0,27); в, г, д, е – деформация 40% (е = 0,75) 
 
Электронно-микроскопические исследования показали, что в ОЦК-матрице 
(-феррите) присутствуют высокодисперсные равноосные выделения 
интерметаллидной фазы (Fe,Ni)Al, имеющие упорядоченную ОЦК-решетку и 
когерентную связь с твердым раствором (Рисунок 4.6, б, г, д).  С увеличением 
степени деформации до е = 1,5 и выше наблюдается интенсивное γ → α 
превращение и образование фрагментированной структуры. Объемная доля 
фрагментированной субструктуры возрастает с увеличением степени деформации 
(Рисунок 4.7, а, б, в, д). Появление на электронограммах размытия рефлексов 
матрицы по кольцу свидетельствует о ее значительной фрагментации и 
увеличении азимутального угла разориентировки (Рисунок 4.7, г). В 
сильнодеформированной структуре анализ рентгенограмм весьма затруднителен, 
т.к. на формирование дифракционной картины влияет одновременно и 
присутствие фаз, и особенности субструктуры. Образование мартенсита в 
аустенитной матрице, с повышенной плотностью дефектов вследствие её 
значительной деформации перед мартенситным превращением, приводит к 
наследованию им дефектов аустенита. На рисунке 4.8, а,б,в,г,д  показана 
электронно-микроскопическая структура -феррита. В темнопольном 
изображении наблюдается «свечение» фазы в рефлексе (121)α и NiAl
7
 (Рисунок 
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 Различие в написании интерметаллидной фазы NiAl  или (Fe,Ni)Al обусловлено тем, что выделяется фаза типа В2 
и более правильным было бы написание фазы как «NiAl», однако в решетке ОЦК часть атомов никеля заменяется 





4.8,г),т.е. в -феррите после достаточно больших для производства деформаций 
сохраняется присутствие упорядоченной интерметаллидной фазы Ni,Al. 
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Рисунок 4.7 - Структура деформированной волочением стали: 
а, б −  деформация  е = 1,5; в– деформация е = 2,0; г – микродифракция е = 2,0; 
д, е − деформация е = 3,45; (а,в,д) – светлопольное изображение, 
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Рисунок 4.8 - Структура деформированной (е = 2,0) стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т: а 
− светлопольное изображение; б – темнопольное изображение в рефлексе ( 110 )α;  
в– микродифракция с (а);  г, з – схемы расшифровки;  д – темнопольное 
изображение в рефлексе (121) и (FeNi)Al; е – темнопольное изображение в 
рефлексе (011)(Fe,Ni)Al; ж – микродифракция с (д) 
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4.3 Структура, фазовый состав и физико-механические свойства 
аустенитно-ферритной стали при охлаждении до минусовых 
температур 
 
В связи с тем, что исследуемая сталь относится к высоколегированным 
сталям в которой после закалки должно быть примерно одинаковое соотношение 
основных фаз – феррита () и аустенита (), то в состав стали необходимо 
введение строго сбалансированной концентрации феррито- и 
аустенитообразующих легирующих элементов. Многие легирующие элементы 
обеспечивают понижение точки начала мартенситного превращения (Мн) γ-фазы в 
область отрицательных температур, при сохранении точки Мд выше комнатной. 
Количественное влияние легирующих элементов на положение температуры 
начала мартенситного превращения (точка MH) для ряда систем легирования 
рассмотрено в работах 106-107, 28. 
Однако ни одна из приведенных в этих работах формул не применима к 
исследуемой стали, т.к. не учитывает все легирующие элементы. Из литературных 
данных видно 28, что наиболее сильно повышает устойчивость аустенита (и тем 
самым снижает Мн) углерод, азот, никель, титан, хром, ванадий и вольфрам и 
практически нигде не показано влияние алюминия и кобальта. Поэтому 
рассчитанные температуры для исследуемой стали по формулам, приведенным в 
вышеприведенных источниках колеблются от минус 49 до минус 155 °С, 
являются сильно приближенными и для их уточнения требуются дополнительные 
экспериментальные исследования. Так как исследуемая сталь предназначена для 
пружин и упругих элементов, которые могут работать и при криогенных 
температурах (как метастабильная аустенитная сталь 12Х18Н10Т или стали 
мартенситно-стареющего класса), то для установления температурного интервала 
критических точек Мн, а возможно и Мк, потребовалось проведение 
дополнительного экспериментального исследования. Аустенит исследуемой 
аустенитно-ферритной стали при проведении холодной пластической деформации 
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испытывает     α превращение, что указывает на то, что положение 
температуры Мд находится выше комнатной (соответственно расчету, 
приведенному в работе [108] она составляет ~ 30°С). 
В данном разделе работы были проведены магнитные испытания образцов в 
виде цилиндров диам. 3,0 мм и длиной l = 10 мм стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т при 
охлаждении до 77 К и последующим отогреве до 300 К. На рисунке 4.9 приведены 
температурные зависимости намагниченности при охлаждении до 77 К и нагреве 
до 300 К аустенитно-ферритной стали. Как видно, из приведенного рисунка уже в 
закаленном состоянии сталь имеет достаточно высокой уровень намагниченности, 
который носит обратимый характер, что свидетельствует о стабильности фазового 
состава данной стали и практически не изменяется после цикла «охлаждение до 
77 К – нагрев до 300 К» при одной напряженности (80 кА/см). С увеличением 
напряженности приложенного магнитного поля от 80 до 10350 кА/см 
намагниченность стали возрастает (Рисунок 4.10). Это также свидетельствует о 
наличии ферримагнитной фазы в исследуемой стали.  
Микроструктурные и электронно-микроскопические исследования образцов 
закаленной от 1000 °С и охлажденной до температуры жидкого азота (-196 °С) 
аустенитно-ферритной стали показали, что в структуре присутствуют две фазы: 
аустенит и δ-феррит с частицами упорядоченной интерметаллидной фазы 
(Fe,Ni)Al. Мартенсит охлаждения обнаружен не был. 
а  
Рисунок 4.9 - Температурные зависимости намагниченности исследуемой стали в 




Рисунок 4.10-Изменение намагниченности исследуемой стали в 
зависимости от напряженности магнитного поля после охлаждения до 77К и 
нагрева до 300 К. 
 
4.5 Изменения структуры, фазового состава и физико-механических свойств 
при деформации сжатием аустенитно-ферритной стали от комнатных до 
отрицательных климатических и криогенных температур 
 
Внешний вид предварительно закаленных и осаженных образцов при 
усилиях 100, 200, 300, 400 кН как комнатной, так и при отрицательной 
температуре (минус 100 °С) приведен в главе 2 на рисунке 2.1 а, б. 
Зависимости величины истинной деформации и истинного сопротивления 
деформированию при сжатии показаны на рисунке 4.11.  
 
Рисунок 4.11 - Сравнение диаграмм нагружения в истинных деформация и 





Как видно из вышеприведенного рисунка, с понижением температуры 
испытания величина истинного сопротивления деформированию несколько выше 
при всех деформациях сжатием. Чем ниже температура деформации, тем легче в 
условиях внешней нагрузки протекает мартенситное превращение и, 
следовательно, (Рисунок 4.11, кривая ) полнее протекает процесс распада 
аустенита с образованием ε и/или α-мартенсита. 
 Результаты измерения дюрометрических испытаний предварительно 
закаленных и осаженных образцов при усилиях 100, 200, 300, 400 кН образцов 
показали, что с повышением степени обжатия исследуемой стали твердость 
растет, т.к. увеличивается количество мартенсита (Рисунок 4.12,а) и чем ниже 
температура испытания, тем выше твердость (Рисунок 4.12,б). Поскольку 
твердость мартенсита деформации выше, следовательно, увеличение количества 






Рисунок 4.12 - Влияние деформации на количество ОЦК-фазы (а) 
и твердость HRC (б) 
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Проведенные электронно-микроструктурные исследования (Рисунок 4.13) указали 
на неоднородность протекания пластической деформации в гетерогенной 

















Рисунок 4.13 - Структура аустенитно-ферритной стали после деформации 
сжатием 100 кН (а-з) и 300 кН (и-м) при комнатной (а, в, и) и отрицательной 
температурах (д, ж, з, л): светлопольное изображение (а, в, д, з, и, л) и ж-
темнопольное изображение в рефлексе  (110)α; б,г,е,к,м – микродифракции с 
предыдущих снимков 
 
Пластическая деформация начинается в аустените уже при небольших 
усилиях (100 кН) в связи с тем, что аустенит свободен от выделений и имеет 
значительно ниже твердость, и, следовательно, предел текучести. Дислокации 
беспрепятственно перемещаются по «аустенитным каналам», увеличивая 
плотность дислокаций внутри фазы, формируя сначала дислокационно-ячеистую, 
а затем фрагментированную структуру 64,109. Одновременно наблюдается 
другой механизм деформирования – образование двойников деформации в 
участках γ-фазы при давлении усилием 100 кН, как при комнатной, так и при 
отрицательной температурах (Рисунок 4.13, а, в з). Следует отметить четко 
выраженные межфазные границы  как при комнатной, так и криогенной 
температурах (Рисунок 4.13, а, з). Упрочненный частицами упорядоченной 
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интерметаллидной фазы (Fe,Ni)Al δ-феррит при приведенных обжатиях 
давлением не испытывает видимой деформации (Рисунок 4.13,а,в,д,з). Появление 
на электронограммах размытых рефлексов -фазы по кольцу свидетельствует о ее 
значительной фрагментации и увеличении угла разориентировки (Рисунок 
4.13,к,м). Объемная доля фрагментированной субструктуры возрастает с 
увеличением степени деформации. Образующиеся при деформации кристаллы 
мартенсита деформации весьма дисперсны, т.к. образуются в деформированном 
аустените и образуют вытянутые скопления в полосах скольжения аустенита. На 
снимках появляются контуры экстинции, которые возникли от неоднородности 
деформации. С повышением степени обжатия четкие межфазные границы 
 приобретают изогнутый вид (Рисунок 4.13, .л)  
Высокая степень упрочнения стали с метастабильным аустенитом 
обусловлена и фазовым наклепом вследствие разницы в удельном объеме 
исходной (γ) и образующейся (α) фаз. Кроме того, края межфазной поверхности 
аустенит-мартенсит действует как источник дислокаций в аустенитной матрице в 
процессе деформации, обусловливающей мартенситное превращение, и, 
следовательно, высокую степень упрочнения [43,44]. Микроструктурные 
исследования торцевой поверхности осаженных при различных температурах 
образцов (Рисунок 4.14) показали, что деформация при отрицательной 
температуре приводит к существенному измельчению структуры исследуемой 
аустенитно-ферритной стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т. Поскольку увеличение усилий 
при сжатии от 100 до 400 кН предварительно закаленных образцов при комнатной 
температуре не приводит к существенному измельчению структуры (Рисунок 
4.14, а, б ,в, г), по-видимому, измельчение является результатом совместного 
действия температуры и давления сжатием ( Рисунок 4.14, д,е,ж,з) [110].  
Известно [111], что γ→α′ превращения протекает при растяжении заметно 
интенсивнее, чем при сжатии. Это объясняется двумя причинами. 
Во-первых, образование мартенсита сопровождается увеличением объема, 
поэтому согласно принципу Ле-Шателье, приложение сжимающих напряжений 











Рисунок 4.14 - Микроструктура осаженных образцов: при комнатной 
температуре а-г: а -Р=100 кН; б - Р=200 кН; в - Р=300 кН; г -Р=400 кН 
 и при отрицательной температуре д-з: д -Р =100кН; е - Р=200кН;  





Во-вторых, на процесс распада аустенита влияет также то, что металлы с 






Рисунок 4.15 - Диаграммы растяжения стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т в 
условных (а) и истинных (б) напряжениях и деформациях при температурах  
-40 
оС (нижняя) и -70 оС (верхняя) 
 
При растяжении сдвиговые напряжения по плоскостям {111}, в которых 
происходит движение дислокаций при пластической деформации, обычно 
заметно выше, чем при сжатии, что обусловливает образование большого 
количества мартенсита. 
Образцы начальной длиной L0 и диаметром D0 из закаленной исследуемой 
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аустенитно-ферритной стали были подвергнуты растяжению при криогенных 
температурах минус 40 °С и минус 70 °С.  
Ход кривых нагружения фиксировали системой мониторинга 
испытательной машины и получали зависимость усилия деформации P от 
перемещения траверсы, т.е. абсолютного удлинения образца ΔL = L – L0. 
Определяли относительное удлинение в виде условной деформации по формуле  
εу =ΔL / L0 и условное напряжение по формуле , эта зависимость отражена 
на рисунке 4.15, а.  
При указанных температурах испытания ход кривых совпадает, однако при 
температуре минус 70 °С разрушение происходит при более низких деформациях, 
что свидетельствует о том, что при растяжении при минус 70 °С уже при меньших 
степенях истинных деформаций происходит образование 100 % ОЦК фазы (δ-
феррита и мартенсита деформации), а также фазовый наклеп ранее 
существовавших и вновь образованных фаз. Следовательно, фазовых 
превращений с сопровождающим TRIP-эффектом при этих деформациях уже не 
происходит. 
Полученные результаты при растяжении можно сравнить с результатами 
сжатия, если привести данные к истинным значениям деформаций и напряжений. 
Для этого выполнен расчет текущего диаметра образца D по формуле: , 
определены значения истинного напряжения пластического течения по формуле 
 и истинной деформации ε = ln(L/L0). Диаграмма перестроена в новых 
координатах и приведена на рисунке 4.15, б. 
Как видно из сравнения диаграмм сжатия и растяжения в истинных 
напряжениях (Рисунки 4.11 и 4.15, б), при степени деформации 0,15 и схеме 
растяжения при минус 70оС напряжение пластического течения равно 1200 МПа, 
а при схеме сжатия 1100 МПа. Обычно при сравнении результатов опытов на 
сжатие и растяжения наблюдают обратную картину: напряжение сжатия должно 
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оказаться больше, поскольку возможно добавочный эффект могут создавать 
напряжения трения на контактных поверхностях.  
Однако в данном случае проявляется эффект повышенного образования 
мартенсита в самом испытании: известно, что в схемах нагружения с 
предпочтительным действием растягивающих напряжений мартенсит выделяется 
в больших количествах [112-113], чем при схемах сжатия (осадки).  
Микроструктура образцов после растяжения при криогенных температурах 
минус 40 и минус 70 °С, вырезанных на расстоянии 5 мм от места разрушения, 
также более дисперсная при более низкой температуре испытания (Рисунок 4.16, 
а, б), что позволяет предположить о большем влиянии температуры на размер 
зерна8  
         
             а                                                          б 
Рисунок 4.16 - Микроструктура после растяжения при отрицательных 
температурах: а – (-40 °С); б – (-70 °С) 
 
Типичные диаграммы ударного нагружения образцов исследуемой стали 
испытанных при комнатной температуре и при температуре жидкого азота 
представлены на рисунке 4.17. Обе диаграммы ударного нагружения 
соответствуют вязкому типу, но имеют существенные различия. Для диаграммы, 
полученной при комнатной температуре (Рисунок 4.17, кривая 1), нагрузка после 
достижения максимума снижается достаточно плавно, что указывает на вязкий 
характер распространения трещины до момента разрушения образца. По 
диаграмме, полученной при температуре жидкого азота (Рисунок 4.17, кривая 2), 
изменение нагрузки на стадиях зарождения трещины (до подрастания нагрузки до 
                                                          
8
 Имеется ввиду средний размер условного структурного элемента, состоящего из аустенита и -феррита 
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максимальной величины) и распространения трещины (на стадии снижения 
нагрузки от максимума до нулевого значения) имеет более резкое падение, что 
свидетельствует о некоторой нестабильности процесса трещинообразования в 



















Рисунок 4.17 - Диаграммы ударного нагружения образцов стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т, полученные при температуре испытаний 20 °С (кривая 1) и 
при -196°С (кривая 2) 
 
При этом, как видно из рисунка 4.17, на образцах, испытанных при 
температуре минус 196 °С, достигаются более высокие значения ударной 
нагрузки, а ее снижение после достижения максимума происходит заметно 
интенсивнее по сравнению с образцами, испытанными при комнатной 




, , , , 
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приложения нагрузки (на ударном ноже) к моменту разрушения образца с 
понижением температуры испытаний до минус 196 °С снижаются почти в 2 раза 
(с 0,02 до 0,01 м). Приведенные в таблице результаты ударных испытаний 
свидетельствуют о том, что ударная вязкость стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т при 
понижении температуры от комнатной до жидкого азота снижается примерно в 
1,3 раза, оставаясь на достаточно высоком уровне (KCV = 1,49 МДж/м2), при этом 
излом остается вязким (Рисунок 4.17). Работа зарождения трещины меняется 
незначительно, а работа ее распространения снижается более чем в 2 раза. Это 
приводит к снижению соотношения Ар/Аз (Таблица 4.3), определяющему запас 
конструкционной прочности материала при наличии трещин. Однако и при 
криогенной температуре 
Известно [79], что ударная вязкость стали зависит от технологии выплавки. 
Использование вакуумирования, обработки жидкими шлаками, электрошлакового 
переплава приводит к повышению ударной вязкости в результате уменьшения 
количества неметаллических включений и понижения концентрации вредных 
примесей. Однако следует заметить, что испытание на ударную вязкость 
проводилось на образцах исследуемой стали, выплавленной в лабораторных 
условиях в индукционных печах открытого типа, что не обеспечивало 
надлежащего качества металла и, следовательно, значения ударной вязкости были 
ниже возможных. 
 
Таблица 4.3 - Характеристика ударной вязкости исследуемой стали  
№ образца Тисп., °С KCV, МДж/м
2
 Аз, Дж Ар, Дж Ар/Аз 
1. 20 1,94 73,2 88,5 1,21 
2. -196 1,49 81,6 38,6 0,47 
 
4.6 Схематичная иллюстрация эволюции структуры при холодной 
пластической деформации волочением или давлением 
 
При промышленной обработке давлением (прокатке, волочении и др.) 
уменьшается сечение заготовки (листа, диаметра проволоки), что приводит к 
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ограничению суммарного обжатия или неоправданному увеличению исходного 
сечения заготовки. Обычно суммарная деформация на конечном размере 
составляет 85…90 % и составляет величину истинной деформации 2…3 
логарифмические единицы. В случае деформации высокотехнологичного 
материала истинная деформация может составлять до 4…5 логарифмических 
единиц. Проанализируем схематичную иллюстрацию структурных изменений при 
холодной пластической деформации волочением или давлением (Рисунок 4.18). 
 
 
Рисунок 4.18.- Схема структурообразования при холодной пластической 
деформации исследуемой стали 
 
ВЫВОДЫ по главе 
 
1. Для практически важной упругой области показана принципиальная 
возможность оценки величины приложенных напряжений в изделиях из стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т по измерениям их магнитных параметров.  
2. Аустенит исследуемой стали пластичен и при любых схемах нагружения 
при холодной пластической деформации испытывает γ→α превращение, образуя 
мартенсит деформации.  
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3. При деформации волочением в аустенитной матрице возникает основная 
ориентировка по направлению <111>, которая дополняется второй компонентой 
типа <100>, параллельной оси проволоки. При значительной деформации, когда 
объемная доля мартенсита в структуре становится заметной и δ-феррит начинает 
пластически деформироваться, возникает преимущественная ориентировка 
кристаллов в ОЦК фазах по направлению <110>. С увеличением степени 
холодной пластической деформации количество ОЦК фазы, как было показано 
выше, увеличивается до 100% и при этом полюсная плотность ОЦК фазы 
возрастает с 1,9 до 3,2 . 
4.  Деформация сжатием при комнатной и отрицательной климатической 
температурах инициирует локальное микродвойникование исследуемой 
аустенитно-ферритной стали. 
5. Выявлены конструктивная надежность и достаточно высокие значения 
ударной вязкости аустенитно-ферритной стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т при 
криогенных температурах. 
6. При малых степенях обжатия деформация начинается в аустенитной 
фазе с образованием двойников деформации, а затем увеличение плотности 
дислокаций приводит к образованию дислокационно-ячеистой, а затем 
фрагментированной структуры и к протеканию γ → α-превращения. 
7. В упрочненном частицами упорядоченной интерметаллидной фазы 
(Fe,Ni)Al δ-феррит не наблюдается видимой деформации давлением при усилиях 
100 кН. Однако с повышением усилия до 300 кН четкие прямые межфазные 
границы  приобретают изогнутый вид. 
8. При охлаждении до температуры -196° С в аустенитно-ферритной стали 
03Х13Н10К5М2Ю2Т фазовых превращений не происходит и мартенсит 
охлаждения не образуется. 
9. Возможность увеличения суммарных обжатий при каждом 
технологическим цикле волочения проволоки привело к сокращению числа 
промежуточных отжигов при производстве тонкой проволоки и, как следствие, к 
уменьшению себестоимости проволоки тонких диаметров. 
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ГЛАВА 5 ИЗУЧЕНИЕ ЭВОЛЮЦИИ СТРУКТУРООБРАЗОВАНИЯ ПРИ 
ВЫСОКИХ ДАВЛЕНИЯХ СО СДВИГОМ В АУСТЕНИТНО-ФЕРРИТНОЙ 
СТАЛИ С РАЗЛИЧНЫМ ИСХОДНЫМ СОСТОЯНИЕМ 
 
Интерес к интенсивным пластическим деформациям вызван тем, что в 
результате таких деформаций возникает субмикрокристаллическая структура 
[115]. Целью данного раздела исследования являлось изучение потенциальных 
возможностей и оценки поведения исследуемой стали, имеющей разное исходное 
состояние в условиях высоких давлений со сдвигом. 
Деформацию со сдвигом опытных образцов исследуемой стали проводили 
на наковальнях Бриджмена при давлении 5 и 8 ГПа без поворотов последних и с 
поворотом на 5 и 8 оборотов. 
Деформацию при приложении давления 5 и 8 ГПа рассчитывали по 
изменению толщины и уровню относительного обжатия 49 % (5 ГПа) и 52 %       
(8 ГПа), что соответствует логарифмической степени деформации 0,675 и 0,734 
соответственно. Несмотря на то, что эти величины оказались небольшими, 
пренебрегать ими в дальнейшем не стали. В работах [77,78] для расчета 
эквивалентной деформации9 при закручивании на число оборотов n приводится 
формула следующего вида: hrn /*2*)3/1(   . 
Микроструктура стали в различных исходных состояниях была представлена на 
рисунке 5.1. Структура закаленной от 1000 С стали – аустенитно-ферритная (Рисунок 
5.1 а, б), причем количество аустенитной и ферритной фаз в закаленной стали как 
было показано в предыдущих главах примерно одинаково и это соотношение 
сохраняется постоянным до температуры старения 500°С (Рисунок 5.1, в,г). Как было 
показано в главе 3 и приведено в работах [81-82], в δ-феррите выделяются 
достаточно дисперсные частицы сферической формы интерметаллидной фазы 
(Fe,Ni)Al с решеткой В2 (Рисунок 5.1, г) присутствие которых в δ-феррите приводит к 
его аномально высокой твердости  как в закаленном, так и состаренном состояниях, в 
                                                          
9




то время как аустенит свободен от выделений. Объемы элементарных ячеек δ-фазы и 
выделяющихся частиц (Fe,Ni)Al практически одинаковы: на микродифракционных 
картинах основные рефлексы от решетки В2 накладываются на одноименные 
рефлексы, полученные при отражении от ОЦК решетки δ-феррита.  
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Рисунок 5.1 - Структура стали 03Х14Н10К5М2ЮТ: а, б – закалка от 1000 
С; в, г – закалка 1000 С + старение 500 С; д, е – закалка 1000 С  
+ старение 650 С 
 
Об образовании упорядоченных частиц (Fe,Ni)Al можно судить лишь по 
появлению сверхструктурных рефлексов на электронограммах (Рисунок 5.1, г). 
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Очень маленький объемный эффект образующихся в δ-феррите частиц (Fe,Ni)Al и 
их форма свидетельствуют о том, что формирование такой структуры происходит 
с максимально возможным выигрышем энергии, а также указывает на то, что 
образование этих частиц идет по гомогенному механизму. По нашему мнению, 
объемная доля выделяющихся в δ-феррите частиц с решеткой В2 определяется 
содержанием алюминия в данном сплаве, который имеет очень сильную связь с 
атомами никеля и железа, что обусловливает возникновение высокопрочных 
частиц (Fe,Ni)Al, характеризующихся высокой энергией упорядочения между 
атомами.  
Аустенитно-ферритная сталь в исходном закаленном состоянии мало 
склонна к старению. Наибольший прирост микротвердости (≈ 25HV) наблюдается 
при температуре старения 500 °С (Таблица 5.1). Оптическая металлография не 
позволила выявить заметных структурных изменений в исследуемой стали при 
старении до температур 600 С.  
Таблица 5. 1 - Механические свойства и фазовый состав исследуемой 




, % , % 




ОЦК ГЦК ОЦК ГЦК 
Закалка от 1000 С 325 940 24 73 50 50 515 210 
Закалка от 1000С + 
стар. 500С, 1 ч 
350 1150 10 66 50 50 543 235 
Закалка от 1000 С + 
стар. 650С, 1 ч 
302 - - - 25 75 - 340 
 
По мере повышения температуры старения закаленной стали наблюдается 
значительный рост частиц интерметаллидной фазы (Рисунок 5.1, д, е), их 
количество становится меньше и частица приобретает четкую огранку в виде 
искаженных кубоидов (Рисунок 5.1, е). Как следует из данных электронно-
микроскопического анализа, в том случае, когда плоскости, ограничивающие 
частицы (Fe,Ni)Al, перпендикулярны плоскости электронограммы, они являются 
плоскостями семейств {111} и {110} ОЦК решетки δ-фазы и располагаются 
перпендикулярно друг к другу. Можно предположить, что одной из причин 
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формирования частиц с искаженной кубоидной формой при старении является 
диффузия в первую очередь переходных металлов к частицам (Fe,Ni)Al, которая 
осуществляется с разной скоростью в разных кристаллографических направлениях 
ОЦК решетки δ-фазы: в плотноупакованных направлениях <111> она протекает 
интенсивнее и быстрее формирует квазикогерентную плоскую границу по плоскостям 
{111} между упорядоченной частицей и δ-фазой, чем по направлениям <110>, отчего 
квазикогерентная граница по плоскостям {110} образуется медленнее. Этим, по-
видимому, объясняется искаженная кубоидная форма частиц. 
Согласно работе Хегеля [114], формирование выделений в матрице кубоидной 
формы, так же как и при выделении сферических частиц, дает большой выигрыш 
энергии при формировании структуры, но свидетельствует о несколько большем 
несоответствии периодов решеток матричной и выделяющейся фаз. 
При старении выше 650 С наблюдается появление неоднородности структуры 
как аустенита, так и -феррита, связанной с образованием ревертированного аустенита 
и с последующим распадом δ/γ-твердых растворов.  Наблюдается существенное 
увеличение аустенитной составляющей до ≈ 70 %). С повышением температуры 
старения рост и формирование ограненных частиц (Fe,Ni)Al интенсифицируется. 
В таблице 5.1 приведены механические свойства и фазовый состав исследуемой 
стали в закаленном и состаренном состояниях. 
 
5.1 Формирование структуры и свойств аустенитно-ферритной стали при 
деформации сдвигом под высоким давлением 
 
Деформация при приложении давления 5 и 8 ГПа соответствует небольшой 
логарифмической степени деформации, равной 0,675 и 0,734 соответственно, и не 
относится к интенсивным пластическим деформациям. Однако поскольку в 
данной работе изучались особенности формирования структуры и свойств данной 
исследуемой стали с различным исходным состоянием, подвергнутой деформации 
со сдвигом при высоком давлении на наковальнях Бриджмена, то исключить 
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влияние собственно давления на структуру и свойства стали было бы 
некорректно. Действительно, уже после таких обработок существенно 
изменяются фазовый состав и дислокационная структура фаз (Таблица 5.2 и 
рисунок 5.1). 
Таблица 5.2 - Влияние деформации сдвигом под высоким давлением на 
фазовый состав и твердость аустенитно-ферритной стали в различном исходном 
состоянии 





HV0,05 Фазовый состав, % 
ОЦК ГЦК 
Закалка от 1000°С Р=5 ГПа 0 350 70 30 
5 550 82 18 
8 690 76 24 
Р=8 ГПа 0 457 74 26 
5 595 91 9 
8 734 ~100 - 
Закалка + старение  
500 °С, 1 ч 
Р=5 ГПа 0 457 65 35 
5 498 68 32 
Р=8 ГПа 0 523 71 29 
5 765 75 25 
Закалка+ старение  
650 °С, 1 ч 
Р=5 ГПа 0 362 20 80 
5 505 46 54 
Р=8 ГПа 0 370 20 80 
5 601 48 52 
 
Полученные электронно-микроскопические изображения образцов стали 
03Х14Н10К5М2ЮТ после деформации при давлении 5 и 8 ГПа приведены на 
рисунке 5.2. Деформация приводит к разбиению кристаллов фаз на более мелкие 
кристаллиты, разориентированные относительно друг друга и это вызывает 
появление дифракционных картин с этих участков в виде практически кольцевых 
электроннограмм. Тонкая структура сплава показывает, что для всех матричных 
фаз характерна высокая плотность дислокаций. 
В δ-феррите видны частицы ранее выделившейся интерметаллидной фазы 
(Fe,Ni)Al, которые сохраняют свою четкую огранку как при величине приложенного 
давления 5 ГПа, так и 8 ГПа (Рисунок 5.2, а, в). При давлении 8 ГПа в аустенитной 
фазе наблюдаются микродвойники и дефекты упаковки (Рисунок 5.2, г, е). 
Увеличивается степень разориентировки кристаллов аустенита друг относительно 
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Рисунок 5.2 - Структура аустенитно-
ферритной стали 03Х14Н10К5М2ЮТ 
после закалки и давления 5 (а-в) и 8 
(г-ж) ГПа: а, в, г, е – светлопольное 
изображение; б – микродифракция 
(а); д – темнопольное изображение в 




Поскольку в закаленном состоянии структура состоит из двух фаз 
различной твердости, то предполагалось оценить с помощью электронно-
микроскопического метода поведение каждой фазы в процессе деформации 
сдвигом при высоком давлении. Проведение сдвиговой деформации при 
давлениях 5 и особенно 8 ГПа (n = 5 оборотов, ε ≈ 30) привело к интенсивному 
протеканию γ→α превращения с образованием мартенсита деформации (Рисунок 
5.3,а-ж и таблица 5.2).  
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Рисунок 5.3 - Микроструктура 
исследуемой стали после закалки, 
давления 5 (а-г) и 8 (д-ж) ГПа со 
сдвигом n = 5 оборотов: 
а,г, д, е – светлопольное 
изображение; б – микродифракция с 
правого зерна (а); 
 в  микродифракция с левого зерна 
(а);  г  микродифракция с (е) 
ж  
 
При повышении давления до 8 ГПа в структуре наблюдается в основном 
ОЦК-фаза. Можно отметить, что аустенитная фаза «наклепывается» значительно 
сильнее (при данной деформации микродифракция аустенита практически 
кольцевая), в то время как δ-феррит испытывает большее сопротивление 
деформированию (Рисунок 5.3, в), вследствие его повышенной твердости (его 
микродифракция точечная). В аустените наблюдается большое количество 
микродвойников, что позволяет сделать вывод о том, что деформация сдвигом 
инициирует локальное микродвойникование. В участках аустенита присутствуют 
дисперсные кристаллы мартенсита деформации. В δ-феррите присутствует 
выделившаяся ранее упорядоченная В2 фаза, которая в результате деформации 
при высоких давлениях со сдвигом приобретает кубоидную форму (Рисунок 5.3, 
е). Предварительное старение при температуре 500 °С образцов исследуемой 
аустенитно-ферритной стали приводит к дополнительному повышению 
прочностных свойств за счет старения δ-феррита и частично аустенита. 
Представляло интерес исследование структуры аустенитно-ферритной стали, 
имеющей более сложное структурное состояние, подвергнутой жестким условиям 
проведения сдвиговой деформации и проанализировать дальнейшее изменение 
структуры после вновь приложенных высоких давлений. Проведение высоких 
деформаций со сдвигом на n = 5 оборотов при давлениях 5 ГПа и 8ГПа (ε ≈ 30) 




высокий уровень микротвердости, привело к некоторому снижению 
интенсивности протекания превращения γ → α по сравнению с закаленными и 
снижению доли образовавшегося мартенсита деформации (Таблица 5.2). 
Показано, что аустенит продеформировался сильнее и в нем присутствуют 
дисперсные кристаллы мартенсита деформации. Интерметаллидные выделения в 
δ-феррите упорядоченные и при сдвиговой деформации под высоким давлением 
приобретают ромбическую форму с преимущественной кристаллографической 
направленностью (Рисунок 5.4, а, в). 
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Рисунок 5.4 - Микроструктура аустенитно-ферритной стали 
03Х14Н10К5М2ЮТ (закалка + старение 500 + Р = 8 ГПа, оборотов n = 5): 
а-в – светлопольное изображение, г – микродифракция (в) 
 
Предварительно перестаренное исходное состояние (закалка + старение  650 
°С, 1 ч) изменило соотношение фаз δ-феррита и аустенита, в сторону увеличения 
количества последнего, что привело при последующей сдвиговой деформации (ε 
≈ 30) к появлению фрагментированной структуры (Рисунок 5.5, а.в). Здесь также 




размытый вид, что связано с дальнейшим измельчением структуры (Рисунок 
5.5,б).  
1 мкм
              




















Рисунок 5.5 - Микроструктура 
аустенитно-ферритной стали: 
(закалка + старение 650 + Р = 8 ГПа, 
оборотов n = 5): 
а, в – светлопольное изображение, 
б – микродифракция (а) 
в  
 
5.2 Последеформационное старение аустенитно-ферритной стали 
после сдвиговых деформации при высоких давлениях 
 
Последующее последеформационное старение после сдвиговых 
деформаций при высоких давлениях 5 и 8 ГПа протекает только во вновь 
образованных участках ОЦК фазы (т.е. мартенсите деформации) и чем больше 
величина приложенного давления, тем больше количество вновь образованного 
мартенсита деформации и, следовательно, тем выше микротвердость (Таблица 5.3 
и рисунок 5.6). В кристаллах же -феррита и мартенсита деформации хорошо 
видны равноосные выделения упорядоченной интерметаллидной фазы (Fe,Ni)Al, 
что хорошо подтверждается анализом микродифракционных картин (Рисунок 5.6, 
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Рисунок 5.6 - Микроструктура аустенитно-ферритной стали 
03Х13Н10К5М2ЮТ после обработки закалка + давления 5 ГПа со сдвигом n = 5 
оборотов + старение 500°С: а, в – светлопольное изображение, б – т/п в, г – 
микродифракция (в) 
 
Таблица 5.3 - Влияние высоких сдвиговых деформаций под Р = 5Гпа и 











Фазовый состав, % 
ОЦК ГЦК 
Закалка 
от 1000 °С 
Р=5 ГПа 0 405 74 26 
5 596 82 18 
Р=8ГПа 0 505 78 22 
5 950 ~100  
 
Последеформационное старение приводит к существенному упрочнению 
исследуемой стали и в условиях отработанной технологии получения 
высокопрочной проволоки для упругих элементов его даже рекомендуется 
выполнять на готовых изделиях. При деформации сдвигом под давлением (ε ≈ 30) 
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и последующем последеформационном старении на электронно-
микроскопических снимках наблюдается резкое измельчение фрагментированной 
структуры (Рисунок 5.6, б) со средним размером до 60 нм. Микродифракция   
ОЦК-фазы имеет почти кольцевой вид (Рисунок 5.6, в). Электронно-
микроскопическое исследование аустенитно-ферритной стали свидетельствует об 
образовании в структуре мартенсита деформации, являющегося результатом 
сдвиговой перестройки аустенита. Образование мартенсита в аустенитной 
матрице, искаженной вследствие ее значительной деформации перед 
мартенситным превращением, приводит к наследованию им дефектов аустенита. 
На микродифракционных картинах с кристалла -фазы видно тангенциальное 
расщепление рефлексов, которое свидетельствует о фрагментации кристаллов и 
увеличении азимутального угла разориентировки (Рисунок 5.6, г). Следует 
отметить, что на микродифракционных картинах наблюдаются отражения только 
от решетки -мартенсита, являющего продуктом сдвиговой перестройки γ-фазы, 
но не присутствуют рефлексы от упорядоченной В2 фазы, которая приводит к 
появлению сверхструктурных рефлексов на электронограммах. В кристаллах же 
-феррита хорошо видны равноосные выделения упорядоченной 
интерметаллидной фазы (Fe,Ni)Al.  
Превращения, протекающие при нагреве холоднодеформированных 
образцов, изучались методами терморентгеноструктурного анализа. Полученные 
термограммы, приведенные на рисунке 5.7, показали присутствие в структуре 
деформированной стали при комнатной температуре одной ОЦК фазы 




Рисунок 5.7 - Результаты терморентгеноструктурного фазового анализа 
при нагреве деформированной стали 03Х13Н10К5М2Ю2Т (ε ≈ 30) в интервале 
температур от 20 до 1100 С с шагом 100 С 
С повышением температуры нагрева до температур 550 С (Рисунок 5.7) 
происходит обратный переход мартенсита деформации в аустенит, при этом с 
повышением температуры нагрева восстанавливается соотношение ОЦК и ГЦК 
фаз 50:50, которое сохраняется в структуре закаленной стали. С повышением 
температуры нагрева наблюдается снижение ширины линий интенсивностей для ОЦК 
фазы (-феррита), что свидетельствует о протекании процессов рекристаллизации в 
нем. 
С повышением температуры нагрева до температур 550 С (Рисунок 5.7) 
происходит обратный переход мартенсита деформации в аустенит, при этом с 
повышением температуры нагрева восстанавливается соотношение ОЦК и ГЦК 
фаз 50:50, которое сохраняется в структуре закаленной стали. С повышением 
температуры нагрева наблюдается снижение ширины линий интенсивностей для ОЦК 





5.3 Схема эволюции структурообразования при высоких давлениях со 
сдвигом 
 
Проведение интенсивной пластической деформации на установке 
Бриджмена позволяет в лабораторных условиях оценить действие чрезвычайно 
высоких деформаций со сдвигом, которые обычно в условиях промышленных 
условиях не достигаются.  
 
ВЫВОДЫ по главе  
 
1. Деформации сдвигом под высоким давлением Р=5 ГПа, n=5 и 8 
оборотов приводит к резкому измельчению фрагментированной структуры со 
средним размером до 50…60 нм. 
2. Высокие деформации сдвигом под давлением приводит к замене 
сферической формы интерметаллидных частиц на кубоидные и ромбические. 
3. Проведенное исследование выявило высокие потенциальные 
деформационные и технологические возможности новой аустенитно-ферритной 
стали в условиях чрезвычайных нагружений без разрушения. 
4. Повторный нагрев деформированной стали выше температуры 550 °С 
приводит к обратному αм   переходу до восстановления равновесного 
соотношения фаз (50 : 50) и возможного протекания рекристаллизации выше 




ГЛАВА 6 МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА И РЕЛАКСАЦИОННАЯ 
СТОЙКОСТЬ АУСТЕНИТНО-ФЕРРИТНОЙ СТАЛИ 
 
В данной главе рассмотрены механические и релаксационные свойства, 
исследуемой коррозионно-стойкой аустенитно-ферритной стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т в зависимости от предварительных обработок и 
температурно-временных условий их проведения. 
Высокая прочность, хорошая пластичность и технологичность исследуемой 
стали в закаленном состоянии создает перспективу для использования этой стали 
в качестве специальных высокопрочных упругих элементов. В связи с этим 
особую важность приобретает выяснение способности стали сопротивляться 
развитию релаксационных процессов при повышенных температурах, что дает 
возможность судить об уровне их теплостойкости.  
 
6.1 Механические свойства ленты из исследуемой стали после 
термопластических обработок 
 
Исследования механических и релаксационных свойств проводили на 
ленточных образцах аустенитно-ферритной стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т сечением 
0,55 х 4,5 мм. Исходная обработка ленточных образцов: закалка от 1000 С в воде; 
закалка + деформация волочением проволочной заготовки со степенью обжатия 
60 % + плющение со степенью обжатия 77 %. Одна половина закаленных и 
деформированных ленточных образцов была подвергнута последующему 
старению при температурах 300, 400, 450, 500, 600 °С с выдержкой 1 ч. Другая – 
закалке от температуры 1000 °С в воду и последующему старению при 
температурах 300, 400, 450 ,500, 600 °С с выдержкой  1 ч. Схема термической 













































Рисунок 6.1 - Схемы термической и термопластической обработки 
ленточных образцов 
 
Микроструктура исследуемой стали после термопластической обработки 
приведена на рисунке 6.2.  
 


















Рисунок 6.2 - Микроструктура  ленты 
из аустенитно-ферритной стали в 
исходном состоянии: а - закалка от 
1000°С; б - закалка +старение 300°С, 
1ч;  в - закалка +старение 400°С,1ч; 
г - закалка +старение 500°С,1ч; 
д- в закалка +старение 600°С,1ч;       
е- деформация 75% + старение 
500°С, 1ч (поперечный шлиф); 
ж - деформация 75% + старение 
600°С, 1ч. (продольный шлиф) 
 
Как закаленном, так и закаленном и состаренном состояниях 
микроструктура исследуемой аустенитно-ферритной стали состоит из двух 
основных фаз – вторичного аустенита и -феррита примерно в равных 
количествах, соотношение которых не меняется вплоть до температуры 600 °С 
(Рисунок 6.2, а, б, в, г). Холодная пластическая деформация волочением приводит 
к образованию волокнистой структуры, увеличению плотности дислокаций и γ→α 
превращению. Поэтому на рисунке 6.2, г, д микроструктура в поперечном сечении 
выглядит волокнистой с раздробленными включениями в структуре участков      
δ-феррита (Рисунок 6.2, г), а продольном сечении зерна вытягиваются в 
направление волочения и расплющиваются (Рисунок 6.2, д). Подобная структура 
сохраняется до температуры 600°С.  
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Условный предел упругости при изгибе ленточных образцов определяли по 
методу В.Я, Зубова [85]. На рисунке 6.3. показано влияние температуры старения 
закаленных (Рисунок 6.3, а) и деформированных (Рисунок 6.3, б) образцов на 
предел прочности, предел текучести и предел упругости исследуемой аустенитно-











































Рисунок 6.3 - Влияние температуры старения на механические  
свойства закаленной (а) и закаленной и деформированной ленты (б)  
из исследуемой аустенитно-ферритной стали 
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Исследование механических свойств пружинной ленты показало (Рисунок 
6.3, а), что условный предел упругости исследуемой аустенитно-ферритной стали 
после закалки невысок, мало изменяется с повышением температуры старения (от 
350 до 450 МПа), и существенно возрастает после холодной пластической 
деформации (от 350 до 1180 МПа). Последующее старение предварительно 
закаленных образцов не приводит к существенному повышению как 
прочностных, так и упругих свойств, в связи с тем, что аустенитная фаза 
практически не испытывает старения при температурах 450…500 °С и 
происходит только достаривание пересыщенного ОЦК твердого раствора             
(δ-феррита). Влияние холодной пластической деформации, как было показано в 
предыдущей главе, обусловлено деформационным упрочнением и является 
следствием ряда факторов: с одной стороны, наклепом аустенитной матрицы и 
усилением дефектности структуры γ-твердого раствора (увеличение плотности 
дислокаций → образование ячеистой → а затем фрагментированной структуры), с 
другой стороны, интенсивностью протекания в нем  превращения, 
появлением в участках аустенитных «каналов» высокодисперсных кристаллов 
мартенсита, способных наследовать дефекты аустенитной матрицы, а затем 
деформацией фазы высокой твердости δ-феррита, упрочненного 
высокодисперсными выделениями упорядоченной интерметаллидной фазы 
(Fe,Ni)Al. Холодная пластическая деформация приводит к появлению в структуре 
исследуемой стали практически 100% ОЦК твердого раствора (примерно 50%     
δ-феррита и 50% вновь образованного мартенсита деформации). Наибольшее 
упрочнение достигается после старения при 450…500 °С, при этом прирост 
составляет порядка 600…700 МПа. Как показали предварительно проведенные 
исследования данной аустенитно-ферритной фазы [82] упрочнение при старении 
происходит за счет распада пересыщенного ОЦК-твердого раствора (мартенсита 
деформации) с выделением всё той же упорядоченной интерметаллидной фазы 
(Fe,Ni)Al. Повышение температуры старения до 600 °С приводит к понижению 
прочностных и упругих свойств исследованной стали, что связано с процессами 
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перестаривания ОЦК-твердого раствора и началом образования ревертированного 
аустенита.  
Изменение пластичности (вязкости) ленточных образцов оценивалось 
числом перегибов (n) до разрушения (Рисунок 6.4). При испытаниях ленточных 
образцов для определения числа перегибов до разрушения (n) показано, что 
максимальное значение n соответствует исходному состоянию ленты 
(закаленному или деформированному) и противоположно изменению предела 
упругости и временного сопротивления разрыву. Последующее старение 




























Рисунок 6.4 - Зависимость числа перегибов от температуры старения 
закаленной (верхняя кривая) и закаленной и деформированной  
ленты (нижняя кривая) 
 
6.2 Релаксационная стойкость 
 
Наряду с упругими и пластическими свойствами пружинной ленты важной 
характеристикой является их релаксационная стойкость при повышенных 
температурах. 
Для высокопрочных материалов, к которым следует отнести и исследуемую 
аустенитно-ферритную сталь, следует иметь в виду, что достижение высокой 
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прочности практически всегда основано на получении метастабильного 
состояния. Для метастабильного состояния релаксация обусловлена 
взаимодействием структурного и сдвигового механизма. Интенсивность процесса 
релаксации находится в сложной зависимости от температурно-временных 
параметров испытания и режимов термомеханического упрочнения. При 
определенных условиях релаксационная устойчивость может преимущественно 
зависеть от активности того механизма релаксации, который становится ведущим 
звеном в релаксационном процессе 93.  
Учитывая, что при термической обработке исследуемая сталь проявила себя 
как теплостойкий материал (отсутствие слоя окалины даже при нагреве до      
1200…1300 °С), релаксационная стойкость оценивалась только при температуре 
400 °С в течение 50 ч. Испытания на релаксацию напряжений проводили при 
температуре 400 °С в течение 50 ч. Начальное напряжение σ0 принимали 0,7… 0,8 
σ0.03 и подсчитывали по формуле: 
σ0 = Е·ε  = Е  , 
где Е – модуль нормальной упругости; ε-упругая деформация;  
h – толщина ленты, мм; 
ρ0- начальный радиус ленты, т.е. внутренний радиус кольца.  
Напряжения, снятые в процессе релаксации σсн подсчитывали по формуле: 
σсн = Е  , 
где ρp- остаточный радиус кривизны ленточного образца после релаксации 
напряжений.  
Релаксирующее напряжение σr, т.е. остаточное напряжение в любой момент 
времени определяли как разность σr = σ0 - σсн .  
Как уже указывалось выше, релаксационная стойкость при определенных 
условиях будет зависеть от того механизма релаксации (сдвигового или 
структурного), который становится ведущим при данном режиме 
термопластической обработки и температурно-временных условиях испытания.  
117 
 
На рисунке 6.5 приведены кривые изменения относительной 
релаксационной стойкости в зависимости от условий предварительной 
термопластической обработки при температуре 400 °С, 50 ч. и начальном 
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Рисунок 6.5 - Релаксационная стойкость стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т при 
температуре релаксации 400°С в течение 50 ч в зависимости от условий 




Самая низкая релаксационная стойкость наблюдалась у закаленной стали в 
связи с её низкими прочностными и упругими свойствами. Старение закаленной 
стали способствует некоторому упрочнению, приводящему к стабилизации 
структуры и повышению релаксационной стойкости. Самая низкая 
релаксационная стойкость у деформированных ленточных образцов наблюдалась 
после закалки и пластической деформации, и составляла 65 %. Значительная 
релаксация напряжений после закалки и холодной пластической деформации 
обусловлена интенсивным развитием структурного механизма релаксации, 
связанного с протеканием процессов стабилизирующих структуру 
непосредственно в поле приложения напряжений изгиба 92…94. При анализе 
релаксационной стойкости нестабильных сталей необходимо учитывать также и 
роль мартенсита деформации в осуществлении релаксации. Образование 
мартенсита способствует усилению упрочнения, при этом наиболее заметно его 
влияние наблюдается при старении. Последеформационное старение не только 
способствует термической стабильности структуры, но и при соответствующих 
температурно-временных условиях нагрева может дополнительно повышать 
прочностные и упругие характеристики деформированных сталей за счет распада 
ОЦК-твердого раствора (мартенсита деформации и -феррита). Благодаря этому 
возрастает сопротивление сдвиговому механизму релаксации, ослабляется 
влияние структурного и, как следствие, наблюдается существенное усиление 
релаксационной стойкости. Дополнительное старение увеличивает сопротивление 
релаксации напряжений при 400 °С, особенно в том случае, когда температура 
старения была выше температуры релаксации, т.е. когда происходит образование 
более стабильной структуры. При этом релаксационная стойкость составляет 
после старения при 500 °С 12 % и 17 % после старения при 600 °С. Интересно 
заметить, что старение на 600 °С предварительно закаленной ленты повышает 
релаксационную стойкость при температуре 400 °С в связи с протеканием 




ВЫВОДЫ по главе 
 
1. .Показано, что структура исследуемой стали является термически 
стабильной до 500 °С. 
2.  Высокие значения условного предела упругости и высокая 
релаксационная стойкость до температуры 400 ºС, 50 ч позволяют считать 
исследуемую аустенитно-ферритная сталь 03Х14Н10К5М2Ю2 перспективной в 
качестве материала для высоконагруженных теплостойких пружин и упругих 
элементов. 
3.  Падение релаксирующего напряжения деформированной и состаренной 
при 500 ºС,1 ч стали при температуре релаксации 400 ºС в течение 50 ч не 





1. Подобран режим горячей пластической деформации исследуемой стали: 
температура нагрева заготовок в печи составляет 1250…1200 °С, температура 
конца проката заготовок не должна быть ниже 900… 850 °С. 
2. Показано, что при любых схемах нагружения (сжатие, волочение с 
небольшими степенями обжатия, сдвиг под высоким давлением) деформация 
начинается в аустенитной фазе с протеканием локального микродвойникования с 
последующим образованием дислокационно-ячеистой структуры, а затем 
фрагментированной структуры и мартенсита деформации. 
3. Установлено, что δ-феррит при низких и умеренных степенях 
деформации, в результате присутствия в нём выделений высокодисперсной 
равномерно распределенной упорядоченной фазы (Fe,Ni)Al и в связи с этим его 
высокой микротвердостью не испытывает видимых деформаций. Межфазные 
границы четкие и прямые. Увеличение степени деформации приводит 
искривлению межфазных границ, деформации -феррита и его дроблению.  
4. .Обнаружено, что деформации сдвигом под высоким давлением Р = 5 
ГПа, n = 5 и n = 8 оборотов приводит к резкому измельчению фрагментированной 
структуры со средним размером до 50-60 нм. Структура исследуемой аустенитно-
ферритной стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т состоит из 100% ОЦК фазы (50% -
феррита +50% вновь образованного мартенсита деформации). Наблюдается 
замена сферической формы интерметаллидных частиц (Fe,Ni)Al на кубоидные и 
ромбические. Выявлены высокие потенциальные деформационные и 
технологические возможности новой аустенитно-ферритной стали в условиях 
чрезвычайно высоких деформаций без разрушения. 
5. Методом терморентгеноструктурного анализа показано, что образование 
ревертированного аустенита происходит при нагреве деформированной стали 
выше температуры 500 °С. 
6. Показано, что аустенитно-ферритная сталь в закаленном состоянии 
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имеет высокую ударную вязкость, конструктивную прочность и вязкий излом 
вплоть до криогенных температур (KCV20 = 1,94 MДж/м2 , KCV-196 = 1,49 
MДж/м2). 
7. Доказано, что структура исследуемой стали является термически 
стабильной в широком интервале температур от жидкого азота до 500 °С. 
Высокие значения условного предела упругости и высокая релаксационная 
стойкость до температуры 400 ºС, 50 ч позволяет считать исследуемую 
аустенитно-ферритная сталь 03Х14Н10К5М2Ю2 перспективной в качестве 
материала для высоконагруженных теплостойких пружин и упругих элементов. 
Падение релаксирующего напряжения не превышает 12 % при температуре 
релаксации 400 ºС в течение 50 ч в деформированной и состаренной при 500 ºС,1 
ч стали.  
8. Отработана технология (закалка + деформация ~ 88…90%) получения 
высокопрочной проволоки для упругих элементов, пружин и стержневого 
медицинского инструмента из исследуемой стали, обладающей высокой 
технологичностью при деформации (волочении), что позволило сократить число 
промежуточных смягчающих отжигов (закалок) при производстве проволоки и 
снизить себестоимость продукции. Старение готовых изделий при 480…500 °С,  в 
течение 30…40мин. способствует дополнительному повышению прочностных 
свойств. 
 
Перспективность дальнейшей разработки темы диссертационной работы 
состоит из двух основных направлений 
 
1. Изучение фазового состава, структуры и свойств новой аустенитно-
ферритной стали более экономного легирования 03Х14Н10М2Ю2Т 
разработанную соискателем с группой соавторов, на которую получен патент 
[19]. Разработка технологии пружин менее ответственного назначения. 
2.  Разработка технологии получения проволоки других типоразмеров 
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ИССЛЕДОВАНИЕ СВОЙСТВ И РАЗРАБОТКА ТЕХНОЛОГИИ 
ИЗГОТОВЛЕНИЯ ТОНЧАЙШЕЙ ПРОВОЛОКИ ИЗ АУСТЕНИТНО-
ФЕРРИТНОЙ СТАЛИ 03Х14Н10К5М2Ю2Т 
 
Целью настоящей работы является разработка технологии получения 
высокопрочной проволоки тонких и наитончайших сечений из стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т, предназначенной для изготовления медицинского 
инструмента. 
В рамках проведенного исследования были отработаны режимы 
термопластической обработки метастабильной аустенитно-ферритной стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т, проведена оценка технологической пластичности 
исследуемой стали и определена оптимальная суммарная деформация волочением 
равная е = 3,2, позволяющая получить высокий комплекс физико-механических 
свойств при сохранении достаточно высокого уровня пластических свойств. На 
исследованной аустенитно-ферритной стали была опробована технология 
получения высокопрочной проволоки (в  2500 МПа, диам. 0,10 мм) с 
применением высокой суммарной пластической деформации волочением              
(е = 2,99), которая позволила существенно сократить число промежуточных 
отжигов. 
Для изготовления проволоки диаметром 0,15 мм с заданным уровнем 
свойств было опробовано несколько технологических схем. 
Ниже приведена технологическая схема выбранного варианта, по которому 
была изготовлена опытная партия высокопрочной проволоки для медицинского 
инструмента, которая успешно прошла опробование в ООО «Медтехника» г. 
Казань. 
 
ПОСЛЕДОВАТЕЛЬНОСТЬ ТЕХНОЛОГИЧЕСКИХ ОПЕРАЦИЙ 
 
1. Термообработка катанки диам. 6,0 мм в проходных печах по режиму: 
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Температура нагрева =1050 С, скорость ~ 2 м/мин., охлаждение в воде. 
Механические свойства после термической обработки: в не более 950 МПа,  не 
менее 15%. 
2. Щелочно-кислотное травление катанки ( по ТИ 173.MP. ПР −90 −81 для 
сталей 11 группы). 
3. Подготовка поверхности проволоки к волочению. 
4. Волочение проволоки на диам. 2,20 мм.  
5. Термообработка в проходных печах по режиму: Т нагрева =1050° С, 
скорость  ~ 5 м/мин., охлаждение в воде. 
6. Подготовка поверхности проволоки к волочению. 
Волочение на окончательный диаметр проволоки. Механические свойства 
проволоки на диам. 0,15 мм составляют не менее 2300 МПа, а на диам.0,10мм не 
менее 2500 МПа при разрыве с узлом Рузл   50%. (Разрыв с узлом – отношение 
разрывного усилия при испытании проволоки с узлом к разрывному усилию при 
испытании этой же проволоки без узла – служит мерой пластичности проволоки тонких 
сечений  ( 0,7мм). 
7. Оценка технологической пластичности аустенитно-ферритной стали 
03Х14Н10К5М2Ю2Т при изготовлении проволоки определила максимально 
возможную суммарную деформацию волочением без потери пластических 
свойств, равную е = 3,2. 
Для изготовления из стали 03Х14Н10К5М2Ю2Т проволоки диаметром 3,0 
мм с заданным уровнем свойств, предназначенной для изготовления пружин была 
разработана и опробована следующая технология: 
1. Термообработка катанки диам. 8,0 мм в проходных печах по режиму: 
Температура нагрева =1050 °С, скорость ~ 2 м/мин., охлаждение в воде. 
Механические свойства после термической обработки: в не более 950 МПа,  не 
менее 15%. 
2. Щелочно-кислотное травление катанки ( по ТИ 173.MP. ПР −90 −81 для 
сталей 11 группы). 
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3. Подготовка поверхности проволоки к волочению. 
4. Волочение проволоки на диам.3,0 мм.  
5. Термообработка в проходных печах по режиму: Т нагрева =1050° С, 
скорость  ~ 5 м/мин., охлаждение в воде. 
6. Подготовка поверхности проволоки к волочению. 
7. Волочение на окончательный диаметр проволоки. Механические 
свойства проволоки на диам. 2,2 мм составляют порядка 1750 МПа. 
8. Холодная навивка пружины на автоматах.  
9. Заточка концов. 











ПЕРСПЕКТИВНОСТЬ ПРИМЕНЕНИЯ ПРОВОЛОКИ ИЗ АУСТЕНИТНО-
ФЕРРИТНЫХ СТАЛЕЙ В КАЧЕСТВЕ УПРОЧНИТЕЛЕЙ ДЛЯ 
КОМПОЗИЦИОННЫХ МАТЕРИАЛОВ С МАТРИЦЕЙ ИЗ 
АЛЮМИНИЕВЫХ СПЛАВОВ 
 
Исследован комплекс механических свойств проволоки из аустенитно-
ферритной стали при пластической деформации и старении с пределом прочности 
~ 2500 МПа, сохраняющимся после кратковременного (несколько минут) нагрева 
до 550 ºС с целью изучения поведения проволоки из указанных сталей в качестве 
волокон для композиционных материалов. 
Значительный интерес к армированию волокнами металлов и сплавов 
объясняется их потенциально высокой конструктивной эффективностью, 
большой величиной удельной прочности и жесткости, а также сопротивлением 
усталостному разрушению. Одним из наиболее экономичных типов упрочняющих 
волокон в композиционных материалах является металлическая проволока. По 
сравнению с другими волокнами металлическая проволока более технологична. 
Производство металлической проволоки представляет собой хорошо отлаженный 
технологический процесс и достаточно подробно описан в главе 4. Получают ее 
методом волочения. С помощью текстильных методов проволока тонких сечений 
может быть переработана в сетки, используемые для упрочнения 
композиционных материалов [116]. Проволока может быть также переработана на 
дискретные волокна (сечку), предназначенные для получения литых 
композиционных материалов. Один из оригинальных способов введения 
дискретных волокон в тигель с расплавленным металлом, находящимся в печи 
приведен в работе [117]. Положительной особенностью высокопрочных 
материалов, вводимых в композит методами жидкофазных технологий (наряду с 
другими особенностями) является их теплостойкость. Использование 
жидкофазных технологий для получения подобных композиций предполагает 
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кратковременный нагрев проволоки из данной стали до температур 550-580°С. 
Поэтому для упрочнения композиционных материалов часто используется 
проволока из теплостойких коррозионно-стойких сталей. В проведенном нами 
исследовании была выбрана исследуемая марка практически безуглеродистой 
коррозионно-стойкой стали аустенитно-ферритного класса, обладающая высокой 
технологичностью, пластичностью и сохраняющая высокие прочностные 
свойства при кратковременной нагреве до 550- 600°С . 
Это обстоятельство позволило ожидать, что волокна из исследуемых сталей 
можно будет вводить в матрицу из алюминиевых сплавов без существенной 
потери прочности. Свойства композиционных материалов в основном зависят от 
физико-механических свойств компонентов и прочности связи между ними. 
Данная проволока успешно опробована при изготовлении композиций из сплавов 
на алюминиевой основе [118]. В работе [119] исследовали процессы, 
протекающие в исследуемой стали при деформации и старении, изучение 
механических и физических свойств при холодной пластической деформации и 
последующем старении. 
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